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Introduction 
La maîtrise de la consommation énergétique est au centre des préoccupations de 
l’industrie aéronautique au même titre que le recyclage des matériaux formant les structures. 
Ainsi, l’allègement des structures et la capacité à un démontage final aisée de celles-ci sont 
des problématiques majeures pour l’industrie aéronautique puisqu’elles ont un impact à la fois 
écologique et économique. Dans le même état d’esprit, la capacité à rendre plus fonctionnelle 
les matériaux de structure participe de cette idée d’allègement (la conduction électrique est un 
des exemples). 
Ainsi, dans un premier temps, les matériaux composites ont remplacé les matériaux 
métalliques pour des applications non structurales. Aujourd’hui, une étape a été franchie avec 
la fabrication de pièces de structures concernées par cette mutation des matériaux utilisés. La 
Figure 1, qui concerne l’exemple d’Airbus, montre que cette démarche est largement entamée 
chez les avionneurs.  
 
 
Figure 1 - Evolution de la part de composites dans des pièces structurales chez Airbus au fil des années.[1] 
 
L’utilisation des matériaux composites pour les pièces de structures impose des 
contraintes particulières. Les matériaux utilisés doivent posséder d’excellentes propriétés 
mécaniques et ils doivent présenter des durées de vie très longues, qui soient compatibles avec 
les durées d’utilisation des avions civils. Deux grandes familles de matériaux sont concernées 
par cette approche. (i) Les composites à matrice organique (CMO), dits froids, qui sont 
utilisés pour des pièces dont la température continue d’utilisation ne dépasse pas 150°C. Ils 
sont déjà employés pour des pièces de structure dans les ailes ou le fuselage des avions ou 
dans des pièces de nacelle. L’introduction de composites froids est également en cours pour la 
fabrication de pièces moteur comme les aubes fan ou le carter fan. (ii) Les composites dits 
chauds qui sont employés dans des zones où la température de service est beaucoup plus 
haute. Ces matériaux possèdent une excellente tenue thermique mais présentent un coût élevé. 
Les composites carbone/carbone (C/C) sont par exemple utilisés dans les freins des avions. 
Les composites à matrice céramique (CMC) entrent quant à eux dans la fabrication d’arrière 
corps centraux (plugs) ou de tuyères. 
 
Toutefois, cette démarche d’introduction progressive des matériaux composites dans 
les avions a pour l’instant ignoré le domaine de températures dit intermédiaire correspondant 
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à la gamme 150°C-400°C. Celui-ci est aujourd’hui réservé aux matériaux métalliques ou à des 
composites revêtus de protections thermiques lourdes et coûteuses. Il paraît évident, pour 
continuer de gagner de la masse, que ce domaine particulier de températures, concernant de 
plus en plus de pièces avec l’arrivée de moteurs plus chauds et d’architectures plus 
compactes, ne peut plus être laissé de côté.  
 
Ce dernier point a été l’objet du programme COMPTINN pour Composites Tièdes 
Innovants dans lequel le travail proposé dans ce manuscrit s’est inscrit. Ce projet avait pour 
principal objet l’étude et la justification de la capacité de remplacer des pièces métalliques et 
composites équipées de protections thermiques à vocation structurale par des pièces 
composites dans le domaine 150°C-400°C et pour de longues durées (durée de vie avion). 
L’approche a concerné plusieurs familles de polymères et au cours de ce travail de thèse, nous 
avons plus précisément étudié des grades de polymères thermoplastiques thermostables de la 
famille des poly(éther cétone cétone). Les paramètres clés pour l’objectif visé sont la 
température de transition vitreuse (Tg), la température de fusion (Tf) ainsi que les propriétés 
rhéologiques (mise en œuvre) et mécaniques (applications).  
Les polymères thermoplastiques thermostables ne représentent pas une nouveauté dans le 
panorama des matériaux candidats aux applications visées. En effet, une littérature fournie est 
disponible dès le début des années 90 sur leur capacité thermique et mécanique, comme le 
montre la figure 2. La volonté décrite en préambule de cette introduction ainsi que les 
capacités technologiques à les mettre en œuvre conduisent à mettre en avant ces matériaux. Le 
travail décrit dans ce manuscrit s’inscrit dans cette démarche. Il s’est plus particulièrement 
penché sur une famille de polymères thermoplastiques thermostables, les PEKK, dont on peut 
constater qu’il n’a pas suscité un fort intérêt scientifique depuis les années 90 (Figure 3). 
 
Il est à noter toutefois que depuis quelques années de nombreux travaux sont publiés 
au travers de la volonté de donner des fonctions supplémentaires aux matrices organiques et 
en particulier par l’utilisation des nanocharges dispersées, entre autre, dans ces matrices 
thermostables (poly(éther éther cétone) PEEK, poly(éther imide) PEI,…). 
 
 
Figure 2 - Nombre de publications par année contenant le mot clef "PEEK" (ISI Web of Science) 
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Figure 3 - Nombre de publications par année contenant le mot clef "PEKK" (ISI Web of Science) 
 
Ce manuscrit est découpé en trois parties. La première partie traite de l’état de l’art 
dans ce domaine en faisant une synthèse des connaissances pour les polymères 
thermoplastiques thermostables. Nous y abordons également les notions de cristallinité, 
élément majeur dans l’application future et enfin faisons un point sur la notion de mélange 
dans les polymères. L’ensemble de ces connaissances nous auront permis de poser les bases 
de notre travail expérimental qui fait l’objet des deux autres parties. Celles-ci permettent de 
rendre compte de la mesure et l’analyse des propriétés physico-chimiques, rhéologiques et 
mécaniques des grades purs de poly(éther cétone cétone)s, PEKKs, fournis par la société 
ARKEMA. Une analyse de la Tg au regard de la cristallinité de ces matériaux est proposé. 
L’ensemble de ces données a permis de proposer une procédure de mélanges par extrusion bi-
vis et une préparation par injection de certains spécimens pour les caractérisations. En effet, 
afin de modifier la température de transition vitreuse (augmentation) sans dégrader la 
température de fusion (ne pas l’augmenter) des PEKK de base, nous avons choisi de réaliser 
des mélanges que nous avons caractérisés. C’est l’objet de la troisième partie qui récapitule 
l’ensemble des résultats pour les mélanges entre les deux PEKK semi-cristallins de l’étude, et 
deux polymères amorphes, le Poly(éther imide) et le Poly(imide). Nous avons également 
reporté notre analyse dans cette période sur les propriétés thermiques, rhéologiques et 
mécaniques de ces mélanges. 
Nous proposons de suivre sur une durée de 1000 heures l’évolution des propriétés des 
polymères purs et des mélanges plongés dans un fluide aéronautique. Cette première approche 
permet une première réflexion quant à la capacité de ces matériaux à pouvoir répondre à une 
application dans le domaine de l’aéronautique. 
 
Au final, nous conclurons sur l’ensemble des résultats obtenus en faisant ressortir au 
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Dans ce chapitre, l’état de l’art lié au poly(éther cétone cétone) (PEKK), matériau d’étude 
principal de cette thèse, sera présenté. Une description des différents poly(aryl éther cétone)s 
(PAEKs) sera tout d’abord présentée. On insistera plus particulièrement sur le cas du PEKK. 
Après avoir abordé la cristallisation des polymères, la dernière partie sera consacrée aux 
mélanges de polymères, et en particulier les polymères thermostables. 
Nous conclurons par une synthèse des points qui nécessitent d’être approfondis et qui seront 
l’objet de ce travail de thèse. 
1. Polymères thermostables 
 
Les polymères sont qualifiés de thermostables lorsqu’une utilisation à long terme est possible 
à des températures relativement élevées. Ceci peut être lié à une température de transition 
vitreuse (Tg) élevée, ou à un taux de cristallinité (wc) et une température de fusion (Tf) élevés, 
couplés à une stabilité chimique en température. Cette appellation peut concerner à la fois les 
polymères thermoplastiques et les polymères thermodurcissables. Dans ce manuscrit, seul le 
cas des polymères thermoplastiques sera abordé. Les polymères thermoplastiques 
thermostables sont majoritairement constitués de polymères dont la chaîne est constituée de 
cycles aromatiques. Ils regroupent principalement le poly(sulfure de phénylène) (PPS), la 
famille des poly(aryl éther cétone)s, la famille des polyimides thermoplastiques (ex : New 
Thermoplastic Polyimide, N-TPI), le poly(amide imide) (PAI) et le polybenzimidazole (PBI), 
que nous considèrerons comme appartenant à la famille des polyimides. Le Tableau 1.1 
présente les propriétés thermiques de quelques polymères thermostables. 
Tableau 1.1 - Propriétés thermiques de différents polymères thermostables 
 PPS PEEK PEKK PEI N-TPI PAI PBI 
Tg (°C) 90 145 160 220 246 275 417 
Tf (°C) 285 345 
310 à 
390 
- 383 - - 
wc,max 
(%) 
60 40 35 - 31 - - 
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1.1. Les poly(aryl éther cétone)s (PAEKs) 
La famille des PAEK regroupe tous les polymères dont l’unité répétitive est constituée de 
cycles benzéniques reliés par des groupements éthers ou cétones. Différents types de PAEK 
sont présentés en Figure 1.1. 
 
Figure 1.1 - Structures chimiques de différents PAEKs [1] 
Ces polymères thermoplastiques sont semi-cristallins et possèdent des températures de fusion 
et de transition vitreuse élevées qui augmentent avec le taux de groupements cétones dans la 
chaîne polymère, comme on peut le constater dans la Figure 1.2. Si la résistance en 
température augmente avec le taux de cétones, il est important de remarquer que  la mise en 
œuvre du polymère à l’état fondu deviendra, elle, plus délicate. 
 
Figure 1.2 - Températures de transition vitreuse (Tg) et de fusion (Tf) de différents PAEKs (symboles pleins) en fonction du 
taux de cétones [2] 
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Sur la même figure, on peut constater que la température de décomposition ne varie pas 
(400°C). 
D’une manière générale, les cycles benzéniques composant les PAEKs ont leurs 2 
groupements (éther ou cétone) situés en –para (ou en 1,4 d’un cycle benzénique). Dans le cas 
du poly(éther cétone cétone) (PEKK), ce n’est souvent pas le cas. En effet, le PEKK peut 
contenir des unités monomères dont des cycles benzéniques ont leurs groupements cétones 
orientées en méta (ou en 1,3). Cette spécificité est contrôlée pendant la synthèse du PEKK 
(Figure 1.3) et conduit à la partie 1.2 concernant le PEKK [3]. 
 
Figure 1.3 - Synthèse des PEKKs [3] 
Les sous-parties suivantes traiteront des mécanismes de dégradations d’un PAEK, le PEEK, 
dont la structure chimique est proche de celle du PEKK, et dont les mécanismes de 
dégradation ont été étudiés dans la littérature [4], [5]. Ces mécanismes peuvent donner des 
informations concernant la durabilité de ce type de polymère en conditions extérieures, mais 
aussi sur sa mise en œuvre qui se déroulera forcément à des températures élevées. 
1.1.1. Dégradation sous rayonnement UV des PAEKs : 
Les PAEK sont sensibles aux rayonnements UV. En effet, les cycles aromatiques ont 
tendance à absorber les UV, impliquant des réarrangements dans la structure du PAEK, suivis 
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d’une scission des chaînes[4]. En l’absence d’oxygène, deux phénomènes entrent en 
compétition, d’une part une réticulation et d’autre part une scission des chaînes (Figure 1.4). 
En présence d’oxygène, il n’y a pas de phénomène de réticulation (Figure 1.5). Les ruptures 
de la chaîne polymère dégradant fortement les propriétés mécaniques et thermiques du 
polymère, il est nécessaire d’ajouter des additifs de protection contre les UV.  
Des tests de vieillissement du PEEK sous irradiation gamma ont été réalisés pour des 
applications médicales. Le PEEK est un matériau apparemment assez résistant à ce type de 
rayonnement grâce à la présence de cycles aromatiques dans la chaîne polymère [6]. 
 
 
Figure 1.4 - Mécanismes de dégradation sous UV du PEEK, sous atmosphère inerte [4] 
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Figure 1.5 - Mécanismes de dégradation sous UV du PEEK sous air [4] 
  
1.1.2. Dégradation thermique des PAEKs : 
Tout comme le vieillissement photochimique, les mécanismes de dégradation thermique des 
PAEK sont nombreux. Dans la littérature, on trouve une température de dégradation de 575°C 
sous atmosphère d’azote pour le PEEK [5]. Les mécanismes de dégradation observés 
dépendent de la présence d’oxygène et de la température. Plus la température augmente, plus 
les molécules issues de la dégradation seront de petite taille. Le mécanisme de réticulation 
existe toujours, il apparaît dès les débuts de la dégradation des PAEK (450°C sous air) [5]. 
Une liste des molécules de décomposition du PEEK selon la température à laquelle il est 
chauffé a été établie (Figure 1.6). En plus des ruptures de la chaîne polymère, des mécanismes 
de réticulation du PEEK ont lieu par recombinaison de radicaux adjacents entre deux chaînes 
polymères (Figure 1.7). Les mécanismes de réticulation successifs conduisent à une 
graphitisation du matériau, alors que les composés issus de la rupture des chaînes se 
vaporisent. La dégradation du PEEK à 450°C est en accord avec les résultats obtenus au sein 
du laboratoire sur des grades de chez Victrex (90 et 150P). Il est important aussi de prendre en 
compte le temps pendant lequel le PEEK est exposé à une température élevée (~400°C). 
Lorsque le PEEK est chauffé sous azote, il commence à dégrader à 550°C et peut être soumis 
à une température élevée plus longtemps.  
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Figure 1.7 - Mécanisme de graphitisation du PEEK lors de sa dégradation thermique [5] 
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Il y a alors une compétition entre réticulation et scissions de chaînes dans le cas de la 
dégradation du PEEK. Le PEKK ayant une structure similaire au PEEK, on peut supposer que 
les mêmes phénomènes interviennent lors de sa dégradation. Nous n’avons pas trouvé d’étude 
publiée sur ce matériau. 
1.2. Le poly(éther cétone cétone) (PEKK) 
1.2.1. Les différents types de PEKKs 
La Tf du PEKK dont les cétones sont orientées uniquement en para des cycles benzéniques est 
de 393°C. Sa température de décomposition avoisinant les 400°C d’après la Figure 1.2, la 
mise en œuvre d’un tel polymère par voie fondue se révèlerait très délicate, voire impossible. 
Néanmoins, dans le cas du PEKK, la structure de sa chaîne peut être modifiée en jouant sur le 
type de monomères utilisés dans sa synthèse, qui s’effectue par polycondensation [3]. Il s’agit 
de l’utilisation de chlorure d’acide téréphtalique (substituants orientés en para, notés P) ou de 
chlorure d’acide isophtalique (substituants orientés en méta, notés M). Les PEKK étudiés 
dans la littérature[3], [7]–[10] sont souvent des copolymères statistiques comportant un taux 
de groupements isophtaliques compris entre 0 et 0,5. Zolotukhin et al. [8] ont étudié différents 
PEKKs par RMN du proton et du carbone et ont permis d’identifier la structure chimique du 
polymère ainsi que les défauts que l’on peut rencontrer (ex : orientation particulière des 
groupements d’un cycle benzénique). 
En ce qui concerne leurs propriétés thermiques caractérisées par Gardner et al. [2], les 
copolymères statistiques des PEKK montrent une Tf augmentant avec le taux de groupements 
térephtaliques présents dans la chaîne polymère tandis que la Tg reste quasiment constante, 
comme représenté en Figure 1.8. 
 
Figure 1.8 - Températures de transition vitreuse (Tg) et de fusion (Tm) de différents PEKK en fonction du taux de 
groupements cétones orientées en -para dans sa chaîne polymère (%P)[2] 
P 
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Le taux de groupements orientés en méta dans la chaîne macromoléculaire aura une influence 
sur les taux de cristallinité, les températures de fusion et de cristallisation [11], comme on 
peut le constater dans les tableaux 1.2, 1.3 et 1.4. En plus d’être influencée par le taux de 
groupements orientés en méta, la cristallinité est aussi affectée par le passé thermique du 
matériau (Tableau 1.3). Ce traitement thermique a lui-même une influence sur la température 
de transition vitreuse des PEKKs, particulièrement sur le PEKK (100P/0M) (Tableau 1.4). 
Tableau 1.2 - Tg et Tf de différents PEKKs [10] 
 PEKK (100P/0M) PEKK (80P/20M) PEKK (60P/40M) 
Tf (°C) 393 357 315 
Tg (PEKK amorphe) (°C) 159 159 156 
 
Tableau 1.3 - Taux de cristallinité de différents PEKKs en fonction de différents recuits [11] 
Cristallinité  PEKK (100P/0M) PEKK (70P/30M) PEKK (60P/40M) 
Recuit à 200°C 0.32 0.28 0.22 
Recuit à 250°C 0.39 0.31 0.32 
Recuit à 300°C 0.43 0.38 0.34 (à 275°C) 
 
Tableau 1.4 - Influence de la cristallinité produite par recuit sur la Tg du PEKK [11] 
Tg (°C) PEKK (100P/0M) PEKK (70P/30M) PEKK (60P/40M) 
Trempe à l’air (Tamb) 159 159.6 157.9 
Recuit à 200°C 175.9 163.1 159.8 
Recuit à 250°C 173.8 160.3 158.1 
Recuit à 300°C 169.9 159.8 158 (à 275°C) 
 
L’augmentation de la Tg des PEKKs cristallisés provient des contraintes imposées par le 
réseau cristallin lors de sa formation. Lorsque la température de recuit augmente, les chaînes 
polymères sont plus mobiles permettant ainsi une relaxation facilitée de ces contraintes 
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Selon la Figure 1.9, la vitesse de cristallisation diminue avec le taux de groupements cétones 
orientées en méta des cycles benzéniques. Seul le copolymère 50P/50M fait exception. Ceci 
est attribué au fait que l’on peut aussi le considérer comme un homopolymère dont l’unité 
répétitive est représentée en Figure 1.10. 
 
Figure 1.9 - Temps au pic de cristallisation isotherme mesuré par DSC (Balayage Calorimétrique Différentiel) de différents 
PEKKs(P/M) en fonction de la température de cristallisation [2] 
 
Figure 1.10 - Unité répétitive du PEKK (50P/50M) 
Les auteurs interprètent la vitesse de cristallisation plus élevée du PEKK (50P/50M) par 
rapport au PEKK (60P/40M) par le fait que le PEKK (50P/50M) ait une chaîne plus régulière 
que les autres copolymères statistiques. La régularité de la chaîne de ce PEKK reste 
néanmoins à discuter, vu qu’il s’agit d’un copolymère statistique, et non d’un copolymère 
alterné. 
Gardner et al. [2] ont étudié la cristallisation de différents PEKKs, et ont mis en évidence par 
diffraction des rayons X (DRX) la présence de 2 formes cristallines apparaissant Figure 1.11.  
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Figure 1.11 - Formes cristallines des PEKKs (à gauche : Forme 1, à droite :Forme 2)[2] 
Les cristaux de PEKKs formés sont dus aux interactions intermoléculaires entre les noyaux 
benzènes de la chaîne polymère. Les interactions entre les cycles benzéniques peuvent être de 
type arête – plan (forme 1) ou plan – plan (forme 2). La présence de la forme 2 n’est observée 
que lors d’une cristallisation froide qui correspond  à une cristallisation qui se déroule à partir 
d’un recuit ou d’une cristallisation par précipitation dans un solvant. 
1.2.2. Exemple de cristallisation d’un PEKK 
Hojjati et al. [7] ont étudié la cristallisation d’un PEKK par DSC (Balayage Calorimétrique 
Différentiel), cristallisant lentement. Même si ce n’est pas précisé dans la publication, on peut 
supposer qu’il s’agit, au vu de ses propriétés, d’un PEKK contenant 40% de groupements 
isophtaliques. Ils estiment l’enthalpie de fusion du PEKK 100% cristallin à 130J.g-1. Cette 
donnée sera utilisée pour nos données expérimentales dans les chapitres suivants. 
Afin d’étudier l’effet d’un recuit impliquant une cristallisation isotherme du PEKK, celui-ci 
doit être initialement à l’état amorphe. Si le PEKK est semi-cristallin, il sera nécessaire de le 
fondre, puis de le tremper. Dans cette étude, les recuits ont été effectués à des températures 
comprises entre 200°C et 270°C. On remarque sur la Figure 1.12 que les auteurs constatent la 
présence de deux pics pour les recuits effectués à une température supérieure à 220°C, alors 
qu’un seul pic est mesuré pour les recuits à 200, 210, et 220°C. Ces deux pics de 
cristallisation correspondent à deux types de cristaux formés. 
Remarque : A 230°C, la présence de 2 pics n’est pas notable, on peut néanmoins remarquer 
une inflexion de la courbe juste après le maximum du pic de cristallisation, contrairement aux 
pics de cristallisation observés à une température inférieure à cette température. 
Les graphiques des figures 1.13 et 1.14 représentent respectivement l’évolution des temps au 
maximum des pics de cristallisation et l’évolution des enthalpies de fusion du PEKK en 
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fonction de la température de recuit. Ces données ont été récupérées à partir des valeurs 
présentées dans la publication.  
Si on considère le temps de cristallisation comme étant le temps entre le début du recuit et le 
sommet du pic de cristallisation, alors le temps minimal d’apparition du pic, selon la Figure 
1.13, pour un recuit effectué à 250°C, est de 5min. Ceci est en accord avec l’étude réalisée par 
Gardner et al.[2] 
250°C correspond à la température optimale de recuit qui permet d’obtenir le plus haut taux 
de cristallinité comme on peut le constater sur la Figure 1.14. . A cette température de recuit 
optimale, on combine un taux de cristallinité (enthalpie de fusion : 41.8J/g) et une vitesse de 
cristallisation maximum. Pour les recuits effectués à des températures supérieures à 260°C, 
certains cristaux fondent, diminuant ainsi fortement le taux de cristallinité.  
Remarque : le taux de cristallinité est mesuré par détermination de l’aire du pic de fusion lors 
de la seconde chauffe. 
 
 
Figure 1.12 -Courbes de cristallisations isothermes d’un PEKK par une analyse en DSC [7] 
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Figure 1.13 - Temps d'apparition du pic du cristallisation (DSC) en fonction de la température de recuit [7] 
 
 
Figure 1.14 - Enthalpies de fusion d’un PEKK en fonction de la température de recuit - cristallisation isotherme d'un PEKK 
(mesures effectuées lors de la seconde montée en température) [7] 
 
Figure 1.15 - Courbes de secondes montées en température d’un PEKK par une analyse en DSC suite à un recuit [7] 
On remarque sur la Figure 1.15 l’apparition d’un pic de fusion secondaire à une température 
15°C supérieure à celle du recuit effectué. Il s’agit d’un phénomène de « fusion double » [7] 



























Température de recuit (°C)
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formation de cristaux imparfaits qui auraient une température de fusion moins élevée que 
celles des cristaux  « parfaits ». 
Pour étudier la cristallisation isotherme à partir de l’état fondu, le PEKK est chauffé à une 
température de 375°C et maintenu à cette température pendant 5 minutes. Il est ensuite porté à 
la température désirée avec un refroidissement rapide et maintenu en isotherme pendant un 
temps nécessaire à la cristallisation. Ensuite, une seconde chauffe est effectuée à            
afin de déterminer le taux de cristallinité du PEKK. 
         
Figure 1.16 - Cristallisation isotherme à partir de l'état fondu (à gauche) et courbe de seconde montée en température suite à 
la cristallisation isotherme (à droite) d’un PEKK par une analyse en DSC [7] 
Selon la Figure 1.16, les temps d’apparition du pic de cristallisation varient de la même 
manière en fonction de la température de cristallisation isotherme pour des échantillons 
cristallisés à partir de l’état fondu ou pour des échantillons recuits. Pour les échantillons 
cristallisés à température constante, à partir de l’état fondu, la température optimale de 
cristallisation isotherme est 260°C. Dans ces conditions, le temps d’apparition du pic de 
cristallisation est de 10 min pour une enthalpie de fusion de 41.5 J.g
-1
 (Figure 1.17).  
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Figure 1.17 - Comparaison du temps d'apparition du pic de cristallisation et des enthalpies de fusion en cristallisation 
isotherme d’un PEKK selon qu'il s'agisse d'un recuit ou d'une cristallisation à partir de l'état fondu [7] 
La cristallinité du PEKK est un paramètre important pour le contrôle futur des propriétés 
mécaniques. L’étude de la cristallisation isotherme a permis de montrer que le temps de 
cristallisation est plus faible lors d’un recuit (cristallisation isotherme à partir de l’état vitreux) 
que lors de la cristallisation isotherme à partir de l’état fondu. L’étude de la cristallisation 
anisotherme de ce polymère a montré que pour obtenir un fort taux de cristallinité, un 
refroidissement en dessous de           est nécessaire. Par conséquent, cette vitesse de 
refroidissement étant très faible, un recuit sera nécessaire pour obtenir un taux de cristallinité 
optimum après la mise en œuvre suivant les  procédés utilisés. 
Ce point particulier sera abordé largement dans notre étude pour les grades de PEKK purs que 
nous avons étudiés mais également pour les mélanges que proposerons.  
 
2. Cristallisation des polymères 
La physique des polymères [12] nous apprend que la cristallisation de ces derniers est divisée 
en deux étapes :  
- la nucléation, qui correspond à la formation des cristaux et amorce la cristallisation, 
- la croissance de ces cristaux à partir des germes formées pendant la nucléation. 
Le phénomène de nucléation est également lui-même divisé en deux étapes selon la théorie 
classique de nucléation :  
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 _ la période de métastabilité, durant laquelle les conditions de nucléation sont réunies 
sans que la nucléation puisse être déterminée expérimentalement. Elle est caractérisée par le 
temps d’induction (  ),  
 _ la période stationnaire, durant laquelle la nucléation est observable. Elle est 
caractérisée par la vitesse de nucléation ( ). 
La présence d’enchevêtrements ainsi que celle d’agents nucléants dans le polymère ont une 
influence sur la cristallisation du polymère. Ils favorisent en effet une nucléation hétérogène 
qui conduit très souvent à une nucléation instantanée, elle-même caractérisée par sa vitesse de 
nucléation très élevée [12]. 
La température de cristallisation a aussi une influence sur la vitesse de nucléation. En effet, 
plus la température de cristallisation est faible et plus l’énergie nécessaire à la formation des 
germes est faible (Figure 1.18) [13]. 
 
Figure 1.18 – Enthalpie libre nécessaire à la formation d'un germe en fonction du temps, à deux températures de 
cristallisation [13] 
Ainsi, comme on peut le constater sur la Figure 1.19, la vitesse du nucléation augmente 
lorsque la différence entre les températures de fusion et de cristallisation (  ) augmente. 
 
Figure 1.19 - Vitesse de nucléation en fonction de l'inverse de la surfusion (ou différence entre les températures de fusion et 
de cristallisation)[13] 
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Néanmoins, ce phénomène est limité, en particulier dans le cas des polymères, par la 
diminution de la mobilité des chaînes avec l’abaissement de la température. En effet, les 
chaînes polymères doivent se mouvoir pour pouvoir former les cristaux. Ceci conduit à une 
vitesse de nucléation optimale à une température donnée. De même, la croissance des cristaux 
se voit ralentie par la diminution de la mobilité des chaînes à des températures proches de Tg, 
et accélérée par l’effet de la surfusion lorsqu’on s’éloigne de Tf. Néanmoins, la vitesse 
optimale de croissance des cristaux est décalée vers les hautes températures comparée à la 
vitesse de nucléation optimale. Pour cette raison, la taille des cristaux sera dépendante de la 
température de cristallisation : à plus basses températures, de nombreux cristaux de petites 
tailles seront formés, alors qu’à hautes températures, peu de cristaux, mais cette fois-ci de 
grandes tailles, apparaitront, pour obtenir au final le même taux de cristallinité. 
La vitesse de cristallisation optimale sera liée aux phénomènes de nucléation/croissance des 
cristaux, et peut être déterminée par une étude de la cristallisation en DSC, en relevant par 
exemple les temps aux pics de cristallisation [14], pour une cristallisation isotherme (Figure 
1.9). 
Des lois de cristallisation telles que celles proposées par Avrami et Ozawa [15], [16] 
permettent de modéliser ce phénomène. 
2.1. Cristallisation isotherme : Théorie d’Avrami-Evans 
La théorie d’Avrami-Evans [15], [17] décrit l’évolution de la cristallisation, dans des 
conditions isothermes, dans un liquide surfondu. Elle s’applique à la cristallisation des 
polymères et se fonde sur plusieurs hypothèses : 
- Hypothèse isovolumique : l’approche statistique de cette théorie implique qu’elle ne 
prend pas en compte les changements de volumes qui interviennent au cours de la 
cristallisation des polymères semi-cristallins. Cette hypothèse implique, comme le fait 
remarquer Price [18], que les paramètres calculés dans la loi d’Avrami, et que nous 
préciserons ultérieurement, sont entachés d’une erreur. Néanmoins, les déviations par 
rapport à la réalité sont estimés, d’après [12] à « 10%, et le plus souvent comprises 
entre 3 et 5% ». Cette hypothèse entraîne donc une approximation. 
- Hypothèse du volume infini : la théorie d’Avrami-Evans fait l’hypothèse que le 
volume dans lequel a lieu la cristallisation est infini. Ceci signifie, d’un point de vue 
expérimental, que le volume de l’échantillon étudié doit être de dimensions bien 
supérieures à la taille des cristallites.  
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- Hypothèse isocinétique : en fonction de la température, la vitesse de croissance des 
cristaux et la fréquence d’activation (ou vitesse de nucléation) évoluent de la même 
façon.  
- Le polymère ne subit qu’un seul processus de cristallisation (pas de cristallisation 
secondaire). 
- Dans les sphérolites en cours de formation, la cristallinité reste constante. 
 
La relation d’Avrami donne l’évolution du taux de cristallinité volumique relatif      en 
fonction du temps (Equation 1.1) [15] et utilise deux paramètres : 
- n, le coefficient d’Avrami. Il dépend du type de cristallisation, 
- K, la constante d’Avrami. Il s’agit un paramètre indépendant du temps, lié à la vitesse 
de cristallisation et au type de cristallisation et dépendant de la température. 
Équation 1.1 - Loi d'Avrami 




Comme d’autres auteurs [12], nous utiliserons, dans ce travail, l’expression   
     
       
 pour 
calculer   à partir des données expérimentales en DSC,    étant la fraction massique 
cristalline. Il existe des termes correctifs que l’on peut appliquer aux données expérimentales, 
par exemple pour avoir le taux de cristallinité volumique, mais au vu des approximations que 
l’on doit prendre en considération dans la relation d’Avrami, elles sont relativement peu 
utilisées [12]. 
Dans l’Équation 1.1, les valeurs entières de n correspondent à différents types de germination 
(ou nucléation) et de croissance des cristaux. Elles sont reportées dans le Tableau 1.5. 
Tableau 1.5 - Valeurs du coefficient d'Avrami n en fonction du type de nucléation et de croissance des cristaux 
géométrie de croissance nucléation sporadique nucléation instantanée 
bâtonnets 1 2 
disques 2 3 
sphères 3 4 
 
Néanmoins, ce modèle ne permettant pas de prendre en compte 2 types de cristallisations, il 
ne peut modéliser la cristallisation isotherme du PEKK (cf paragraphe 1.2.). Pour modéliser la 
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cristallisation d’un poly(éther éther cétone) (PEEK), et prendre en compte 2 ou plusieurs 
phénomènes de cristallisation, Emeline Bessard [19] a proposé une expression d’Avrami 
généralisée (Équation 1.2). 
Équation 1.2 – Loi d’Avrami généralisée 
  ∑  (   




             ∑  
 
 
    
avec X, le nombre de types de cristallisations,   , la fraction massique de la cristallisation i,  , 
le temps.    et    sont respectivement la constante et le coefficient d’Avrami de la 
cristallisation i. 
Cette expression est, en fait, une combinaison linéaire d’expressions d’Avrami (Équation 1.1), 
chacune décrivant un type particulier de cristallisation.  
La constante K d’Avrami dépend de la croissance des cristaux selon le type de germination 
[20]. Si on note    le nombre potentiel de germes à l’instant   , on a donc, pour des 
sphérolites : 
- avec germination instantanée : 
Équation 1.3 
   
 
 
    
  
- avec germination sporadique : 
Équation 1.4 
   




Si on considère que la vitesse de croissance des cristaux G et la vitesse de nucléation I 
évoluent de la même façon avec la température (hypothèse de la théorie d’Avrami), on a 
 
 
     . Donc l’Équation 1.4 devient : 
Équation 1.5 
   




Donc, dans le cadre de la théorie d’Avrami, pour la formation de sphérolites, on a : 
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Équation 1.6 
    
La théorie d’Hoffman et Lauritzen permet de rendre compte de la dépendance de la croissance 
des cristaux G avec la température T de cristallisation [21] selon l’Équation 1.7. 
Équation 1.7 – Loi de Hoffman et Lauritzen 
     
 
        
  
    
 
où    est une constante,   la constante des gaz parfaits,   l’énergie d’activation du polymère 
dans le fondu,    une constante dépendant du régime de cristallisation et    la température à 
laquelle tout mouvement moléculaire est impossible (  =     ). 
En combinant les équations 1.6 et 1.7, on obtient dans le cas de formation des sphérolites, 
dans le cadre de l’hypothèse d’Avrami : 
Équation 1.8 
     
 
        
  
                     
 
        
  
    
 
où    est une constante. 
Au final, il est alors possible de modéliser l’évolution de la constante d’Avrami avec la 
température. 
 
2.2. Cristallisation anisotherme : Modèle d’Ozawa 
Ce modèle décrit la cristallisation des polymères lors d’un refroidissement à vitesse constante 
[16]. Il se base sur les mêmes mécanismes et hypothèses que ceux décrits par Avrami. Le taux 
de cristallinité relatif va alors dépendre de la température T et de la vitesse de refroidissement 
  
  
 (Equation 1.9). 
Équation 1.9 - Loi d'Ozawa 
 (  
  
  






- n, le coefficient d’Avrami 
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-  , paramètre indépendant de la vitesse de refroidissement, lié à la vitesse de 
cristallisation et au type de cristallisation, dépendant de la température. 
  est relié au coefficient K d’Avrami (voir Équation 1.1 ) par l’Équation 1.10 :  





Une méthode efficace pour déterminer les paramètres n et   consiste en premier lieu à 
déterminer  (  
  
  
)  en fonction de la température pour différentes vitesses de 




chacune des vitesses de refroidissement. On peut tracer   (        )  en fonction de 
l’inverse de la vitesse de refroidissement 
  
  
. Si le modèle d’Ozawa s’applique aux données 
expérimentales, on doit obtenir des droites sur une gamme de   (        )  souvent 
comprise entre -1 et -9 (cristallinité relative entre 0.1 et 0.9). En effet, une perte de la linéarité 
est souvent observée au-delà de ces valeurs [22] [23]. 
Des exemples sont représentés Figure 1.20. 
  
Figure 1.20 - Représentation graphique permettant de calculer le coefficient et la constante d'Ozawa effectuée sur un 
échantillon de PET (poly(éthylène térephtalate)). Chaque courbe correspond à une température [23] : 
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L’ordonnée à l’origine des différentes droites correspond à       et la pente à  .  
Tout comme le modèle d’Avrami, ce modèle ne permet pas de modéliser 2 types de 
cristallisation. Néanmoins, comme indiqué au paragraphe 1, le PEKK ne cristallise que sous 
une forme lors d’un refroidissement. Ainsi, ce modèle pourra lui être appliqué. 
Ces modèles de cristallisation permettront de mieux comprendre la cristallisation des PEKKs, 
qui est importante pour comprendre le comportement de ce polymère dans les mélanges qui 
seront réalisés par la suite. 
3. Mélanges de polymères : 
L’étude des mélanges de polymères est un domaine très vaste qui comporte de nombreuses 
études. Il existe en effet plusieurs comportements observables, ainsi que plusieurs techniques 
de préparation ou mise en œuvre. Les mélanges de polymères peuvent être immiscibles, 
partiellement miscibles, ou totalement miscibles. Dans le premier cas, les mélanges sont 
généralement étudiés pour obtenir une structuration de la matière à l’échelle microscopique 
dans le but de générer des propriétés particulières. Le polystyrène choc, dont on améliore la 
tenue au choc en incluant des particules de polybutadiène dans la matrice polystyrène est un 
exemple. L’ajout de copolymères adaptés permet ensuite de stabiliser ce mélange [24].  
 
Quant aux mélanges miscibles, ils ont des propriétés et une composition homogènes dans 
l’ensemble du matériau. Ces mélanges sont intéressants car, contrairement aux mélanges 
immiscibles, les interactions polymère/polymère sont bonnes, il n’y a pas de structuration 
particulière, et les propriétés de l’ensemble du matériau évoluent avec la composition. Ce type 
de comportement est néanmoins rare, et dépend de plusieurs paramètres. Tout d’abord, les 
paramètres de solubilité des deux polymères doivent être proches, l’enthalpie de mélange doit 
être faible, voire négative (mélange monophasique plus favorable que mélange diphasique). 
La masse molaire des constituants et la température jouent aussi un rôle important dans la 
miscibilité. Plus la masse molaire augmente, moins il est probable que les polymères soient 
miscibles. Le comportement en température est beaucoup plus complexe, car il dépend de la 
nature des deux polymères (UCST ou Upper Critical Solution Temperature, LCST ou Lower 
Critical Solution Temperature, …), mais aussi de la mise en œuvre. En effet, un mélange de 
polymères trempé sera figé tant que la température de transition vitreuse ne sera pas dépassée. 
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Ainsi, en mettant en œuvre un mélange à haute température, puis en le trempant, 1 seule phase 
peut être observée (mélange miscible). Mais la mise en œuvre du même mélange à 
température plus basse, suivi d’une trempe, peut faire apparaître 2 phases, car la miscibilité 
est fonction de la température [10]. 
Les derniers types de mélanges sont ceux qui présentent une miscibilité partielle. Dans ce cas, 
le matériau est composé de 2 phases dans le cas de mélanges binaires, qui sont chacune 
constituées d’un mélange miscible avec un composé majoritaire. Vu que leurs propriétés 
seront similaires, ce type de mélange peut être difficilement identifiable si les deux phases le 
constituant ont des compositions proches. 
Nous nous attarderons principalement sur l’évolution des propriétés des mélanges miscibles. 
3.1. Transition vitreuse des mélanges miscibles de polymères amorphes  
Lorsque l’on met en œuvre des mélanges miscibles, on peut constater l’effet de la 
composition sur différents paramètres, tels que les modules à l’état solide, la viscosité à l’état 
fondu, et la température de transition vitreuse [25]. Dans le cadre de cette thèse, nous 
traiterons cet effet sur la Tg et les modules à l’état caoutchoutique. 
L’effet de la composition sur la Tg a fait l’objet de nombreuses études. Différentes lois de 
mélanges ont été proposées pour rendre compte de son évolution avec la composition. Les lois 
les plus répandues sont la loi de Gordon-Taylor [25] et la loi de Fox [26]. 
La loi de Gordon-Taylor (Equation 1.11) suppose l’additivité et la continuité des volumes des 
unités répétitives des chaînes polymères à la transition vitreuse. A l’origine, elle fut créée 
pour être appliquée au cas des copolymères. Elle a ensuite été utilisée dans le cas des 
mélanges de polymères [27]. 
Équation 1.11 - Loi de Gordon-Taylor [28] 
    
                     
             
                    
     
     
 
où     est la température de transition vitreuse d’un mélange,     la fraction massique d’un 
des constituants,      la température de transition vitreuse d’un des constituants du mélange, 
qui est inférieure à      celle de l’autre constituant et K une constante  qui peut être ajustée 
selon le mélange, comme dans plusieurs études [27]. 
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Dans le cadre de l’hypothèse de l’additivité des volumes, équivalente à l’additivité des 
volumes libres, la constante K s’exprime comme le rapport des produits croisés de la masse 
volumique     par la différence des coefficients de dilatation thermique avant et après la Tg, 
   . Dans l’Équation 1.11, nous avons indiqué l’expression de cette constante notée pour le 
cas particulier de la loi de Gordon-Taylor, KG-T.  
Suivant les hypothèses ou simplifications proposées par différents auteurs, la constante K 
prendra différentes expressions. Dans la suite de ce manuscrit, comme dans le cas de de la loi 
de Gordon-Taylor que nous venons de décrire, la constante K sera notée en lui associant les 
initiales du ou des nom(s) des auteurs en indice. 
La loi de Fox est basée sur les mêmes hypothèses que la loi de Gordon-Taylor (additivité des 
volumes). Bien que ce ne soit pas son origine, elle peut être retrouvée en simplifiant la loi de 
Gordon-Taylor, en se basant sur la règle empirique de Simha et Boyer [29]. Ils font en effet 
l’hypothèse que pour un polymère        =constante=X. On peut alors reprendre KG-T pour 
obtenir KF (Equation 1.12). 
Équation 1.12 
   
     
     
 
       
       
 
      
      
 
De plus, si on considère que pour les mélanges de polymères,      , on obtient    
    
    
, 
ce qui conduit à la simplification de la loi de Gordon-Taylor et aboutit à l’expression de  de 
Fox (Equation 1.13). 
Équation 1.13 - Loi de Fox [26] 
 
   
 
  
    
 
      
    
 
De même, l’approximation de Boyer [27] appliquée au modèle de Couchman [30], basée sur 
l’entropie des mélanges (cf ci-après), permet aussi de retrouver la loi de Fox. 
Plutôt que l’hypothèse de l’additivité des volumes, Di Marzio [27] fait celle de l’additivité des 
liaisons chimiques « flexibles » de la chaîne polymère. Ceci conduit à une autre valeur de K 
(Equation 1.14). 
  
- 31 - 
 
Équation 1.14 
    
    
    
 
où    et    sont respectivement la masse des unités monomères et le nombre de chaînes 
flexibles dans l’unité monomère. 
D’après Schneider et Di Marzio [31], on retrouve fréquemment un comportement similaire à 
celui décrit par la loi de Fox avec ce modèle. Néanmoins, il est difficile d’estimer 
correctement le nombre de liaisons « flexibles » sur certains polymères, et donc d’appliquer 
cette loi correctement. 
Couchman et al. ont utilisé une approche se basant sur l’excès d’entropie de mélange et sur la 
continuité de l’entropie à la Tg [32][30], ainsi qu’une autre approche se basant cette fois sur 
les enthalpies [33]. En considérant différentes variations de la différence de capacité 




 ci-dessous), et les deux approches, on 
obtient trois relations pour les mélanges binaires (Equations 1.15, 1.16, et 1.17). 
- Approche basée sur l’entropie,     ne varie pas en fonction de la température 
Équation 1.15 - Loi de Couchman – 1 [32] 
  (   )  
    (    )            (    )
           
                
     
     
 
- Approche basée sur l’entropie,     est inversement proportionnel à la température ou  
approche basée sur l’enthalpie,     ne varie pas en fonction de la température 
 
Équation 1.16 - Loi de Couchman - 2 
    
                   
           
                
     
     
 
- Approche basée sur l’enthalpie,     est inversement proportionnel à la température 
Équation 1.17 - Loi de Couchman - 3 
  (   )  
        (    )                (    )
                   
                
     
     
 
  
- 32 - 
 
Ces relations proviennent d’expressions plus générales, pour des mélanges avec i composants. 
Non seulement ces expressions peuvent changer selon le type d’approche effectué (entropique 
ou enthalpique), mais c’est aussi le type de variation selon la température que l’on attribue au 
    qui va déterminer le type de loi de mélange finale. Couchman reprend dans un de ses 
articles [33] les approches basées sur la continuité des volumes, des entropies et des 
enthalpies au passage de la Tg. 
D’autres auteurs comme Kwei [34] et Schneider [35] ont voulu prendre en compte l’effet des 
interactions entre constituants d’un mélange binaire dans leurs équations. Kwei se sert de 
l’Équation 1.16 proposée par Couchman, et y ajoute un terme quadratique           [34] 
(Equation 1.18). 
Équation 1.18 - Loi de Kwei 
    
                   
           
                         
     
     
 
Ce terme quadratique est proportionnel au nombre d’interactions qui existent dans le mélange, 
et peut être considéré comme la contribution des liaisons hydrogène à la déviation de     par 
rapport à la loi initiale. Les liaisons hydrogène rigidifieraient le mélange, conduisant à une 
augmentation de sa température de transition vitreuse. Le paramètre q serait une mesure de cet 
effet. Ce paramètre a néanmoins été généralisé à l’effet des interactions globales entre 
polymères, pouvant prendre des valeurs négatives (conduisant cette fois à une diminution de 
la Tg), et pouvant être calculé à partir de différents paramètres[36].  
Schneider propose de modéliser la dépendance de la Tg avec la composition par un polynôme 
du 3
ème
 degré [35] (Equation 1.19). 
Équation 1.19 - Loi de Schneider 
        
         
                     
       
  
où    est lié à la différence des énergies d’interactions entre les homo- et hétéro-contacts, et 
   est lié aux changements d’entropies dus aux réarrangements de conformations, eux-mêmes 
dus à la formation d’hétéro-contacts dans les mélanges binaires de polymères. C’est ce 
paramètre qui permet de modéliser les variations de Tg inférieures à celles prédites par les lois 
de mélanges « classiques ». 
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Les équations de Kwei et Schneider permettent la modélisation de variations complexes 
(variation sigmoïdale) de la Tg de mélanges binaires. Nous avons regroupé sur les figures 1.21 
à 1.24 des exemples d’utilisation des lois décrites ci-dessus pour des mélanges amorphes. 
 
Figure 1.21 - Exemple d'utilisation de la loi de Gordon-Taylor sur des mélanges PHB poly(3-hydroxybutyrate)/P(VAc-co-
VAl)poly(vinyl acétate–co–vinyl alcool), K=0,43 [37] 
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Figure 1.22 - Exemples d'utilisation de la loi de Schneider (Virial), incluant les représentations de Fox et Di Marzio[38] 
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Figure 1.23 - Application de la loi de Fox et de celle de Di Marzio[38] 
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Figure 1.24 - Exemple d'application de la loi de Couchman [39] 
 
Ces différentes lois permettent de modéliser l’évolution de la température de transition 
vitreuse en fonction de la composition de nombreux mélanges différents. Selon le 
comportement de nos mélanges, l’une d’entre elles sera sélectionnée pour correspondre au 
mieux au comportement observé. 
Néanmoins, seuls les mélanges amorphes ont été traités ici. L’effet de la cristallisation sur les 
mélanges, et réciproquement l’effet d’une dilution sur la cristallisation, sont traités dans le 
paragraphe suivant.  
3.2. Cristallisation des mélanges 
Cette partie sera essentiellement consacrée aux mélanges de polymères thermostables, objet 
de notre travail de thèse. 
3.2.1. Addition d’un polymère amorphe dans une matrice semi-cristalline 
Hsiao et al. [9] ont étudié les mélanges de PEEK et de PEKK(60P/40M) avec le PEI. A l’état 
amorphe, ces mélanges sont miscibles en toutes proportions et leurs Tg suivent une loi de Fox 
en fonction de la composition. Lorsque le mélange cristallise, une Tg plus élevée que celle 
prédite par la loi de Fox est mesurée expérimentalement (Figure 1.25). Ce phénomène est 
attribué à un changement de composition de la phase amorphe quand le mélange cristallise. 
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amorphe, hors de la phase cristalline. A ce moment-là, trois morphologies sont possibles, 
dépendant de la vitesse de cristallisation du polymère semi-cristallin, des interactions entre 
polymères, et de la mobilité des chaînes du polymère amorphe. Ces morphologies sont 
illustrées en Figure 1.26. Lorsque la vitesse de cristallisation est rapide par rapport à la 
diffusion des chaînes du polymère amorphe, celui-ci peut être piégé dans les sphérolites. Des 
morphologies interlamellaires ou interfibrillaires pourront être observées. Dans le cas 
contraire, une morphologie intersphérolitique aura plutôt tendance à apparaître [9]. 
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Figure 1.26 - Différents types de ségrégations pouvant se produire pendant la cristallisation des mélanges : (A), ségrégation 
interlamellaire, (B), ségrégation intersphérolitique, (C), ségrégation interfibrillaire [9] 
La température de fusion est aussi affectée par la dilution du polymère semi-cristallin dans un 







   
   
   
   
         
  
où   
  et    sont les températures de fusion à l’équilibre respectivement du polymère 
cristallisable et du mélange, R la constante des gaz parfaits,    et    les volumes molaires des 
unités répétitives du composé cristallisable et du polymère amorphe, respectivement,    
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l’enthalpie de fusion,     le paramètre d’interaction de Flory-Huggins et    la fraction 
volumique en polymère cristallisable. La diminution de la    avec l’augmentation du taux de 
polymère amorphe  est relativement faible et souvent de l’ordre de quelques degrés. 
Dans cette étude, la température de transition vitreuse des mélanges cristallisés est mesurée 
par DSC. La transition vitreuse apparaissant dans les thermogrammes de la Figure 1.27 se 
révèle être très large pour certains d’entre eux (ex : mélange PEEK/PEI 65/35). Bien qu’une 
seule Tg soit observée par cette technique, cela montre la présence d’un gradient de 
composition dans le mélange. En effet, Goodwin et al. [39], Crevecoeur et al. [40], ainsi que 
Sauer et al. [41] ont montré, à travers des analyses thermomécaniques et diélectriques pour les 
premiers et des analyses par courants stimulés pour le dernier, une ségrégation du mélange 
cristallisé conduisant à une large gamme de composition de la phase amorphe. Crevecoeur et 
al. [40] observent en effet un épaulement sur le pic du tan(δ) en fonction de la température 
lors de la transition vitreuse (Figure 1.28). Les mélanges contenant 50% et 75% de PEI ont 
une phase presque intégralement constituée de PEI. 
 
Figure 1.27 - Thermogrammes des mélanges PEEK/PEI  après cristallisation isotherme à 300°C à partir du fondu 
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Figure 1.28 - Analyse thermomécanique - tan ( ) en fonction de la température de différents mélanges PEEK/PEI [40] 
Les résultats obtenus dans ces deux travaux montrent une ségrégation interfibrillaire lors de la 
cristallisation du PEEK. Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus en SAXS sur ce 
même polymère par Hsiao et al. [9]. 
Hsiao et al. [9] ont aussi étudié les mélanges d’un PEKK avec du PEI dans ces études. Ce 
PEKK cristallisant très lentement, on peut supposer qu’il s’agit d’un PEKK (60P/40M). Les 
résultats obtenus sont similaires à ceux concernant les mélanges PEEK/PEI. Néanmoins, 
l’étude de la vitesse de cristallisation avec la température met en évidence une différence de 
comportement. En effet, l’augmentation de la Tg due à la composition et au taux de 
cristallinité, ainsi que la diminution de la Tf due à la dilution du polymère semi-cristallin dans 
le mélange, modifient la vitesse de cristallisation, ainsi que sa dépendance avec la température. 
Il s’agit, dans ces cas-ci, d’une diminution de la vitesse de cristallisation dans les deux cas 
(PEKK/PEI et PEEK/PEI). Néanmoins, dans le cas des mélanges PEEK/PEI (Figure 1.29), la 
vitesse de cristallisation optimale est décalée vers les hautes températures, alors qu’elle est 
décalée vers les plus basses températures pour les mélanges PEKK/PEI (Figure 1.30). 
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Figure 1.29 - Temps au pic de cristallisation isotherme mesuré par DSC de mélanges PEEK/PEI en fonction de la 
température de cristallisation [9] 
 
Figure 1.30 - Temps au pic de cristallisation isotherme mesuré par DSC de mélanges PEKK/PEI en fonction de la 
température de cristallisation [9] 
Ces différences sont expliquées en étudiant la vitesse de cristallisation des cristaux selon la 
composition et la température. Dans le cas des deux mélanges, la vitesse de croissance 
diminue avec l’augmentation de la concentration en polymère amorphe. La différence de 
comportement s’explique alors par une dépendance de la vitesse de nucléation différente avec 
la température, selon la composition. Dans le cas des mélanges PEEK/PEI, la vitesse de 
nucléation varie de la même façon que la vitesse de croissance des cristaux. Pour les mélanges 
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PEKK/PEI, la vitesse de nucléation est diminuée par l’ajout de polymère amorphe, mais son 
maximum est tout de même décalé vers les basses températures. 
Les mélanges PEEK/PEI ont aussi été étudiés par d’autres auteurs, montrant aussi la 
ségrégation du mélange lors de la cristallisation du PEEK. Bristow et Kalika [42] montrent 
aussi l’influence de la température de cristallisation isotherme sur cette ségrégation. Heon 
Sang Lee et al. [43] montrent, pour une cristallisation des mélanges PEEK/PEI à de faibles 
vitesses de refroidissement, la présence de deux températures de transition vitreuse (Figure 
1.31). 
 
Figure 1.31 - Températures de transition vitreuse des phases riches en PEI et en PEEK des mélanges PEEK/PEI refroidis 
lentement [43] 
L’effet de la vitesse de refroidissement sur la ségrégation des phases a aussi été traité, illustré 
par un exemple sur un mélange à 30% de PEI en Figure 1.32. 
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Figure 1.32 - Températures de transition vitreuse en fonction de la vitesse de refroidissement d'un mélange PEEK/PEI 
(70/30) [43] 
Ces résultats montrent l’importance de la mise en œuvre sur la nature du mélange obtenu. En 
effet, les conditions de cristallisation peuvent affecter la ségrégation des phases des mélanges 
cristallisant. 
La miscibilité du PEEK avec d’autres polymères de la famille des polyimides a aussi été 
étudiée par d’autres auteurs. Les résultats publiés sont similaires à  ce que nous venons de 
décrire lorsqu’il y a miscibilité [10], [44], [45],[46]. Par ailleurs, la miscibilité est dépendante 
du type de polyimide. 
 
3.2.2. Mélanges de polymères semi-cristallins 
Certains polymères de la famille des polyimides sont semi-cristallins. Des études de mélanges 
à des poly(aryl éther cétone)s sont disponibles dans la littérature comme le proposent Sauer et 
al. [10] qui ont réalisé une étude sur le comportement de ces types de mélanges. Différents 
types de PEKK ont été mélangés à du N-TPI (New Thermoplastic PolyImide), dont les 
monomères qui le composent sont représentés Figure 1.33. 
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Figure 1.33 – Monomères à l’origine du N-TPI [10] 
A l’état amorphe, l’étude des mélanges PEKK/N-TPI montre une miscibilité totale du PEKK 
(60P/40M) quelle que soit la composition, et une miscibilité partielle des autres types de 
PEKK (100P/0M), (80P/20M), (50P/50M). Les deux polymères sont miscibles à certaines 
compositions, par exemple dans le mélange à 70% de N-TPI. La miscibilité partielle des 
PEKKs avec le N-TPI a un effet sur la cristallisation. En effet, la Tg est légèrement 
augmentée par rapport au PEKK pur ; la cristallisation du PEKK est alors ralentie à cause de 
la diminution de la mobilité des chaînes. Au contraire, la vitesse de cristallisation du N-TPI 
est augmentée de par l’effet plastifiant du PEKK sur le N-TPI. 
La cristallisation du PEKK ou du N-TPI est par conséquent dépendante de la composition. 
Pour les PEKKs cristallisant rapidement (PEKKs (100P/0M) et (80P/20M)), le N-TPI 
cristallisera moins lorsque le taux de PEKK augmente, alors que le PEKK cristallisera plus. 
Les deux polymères cristallisent alors dans un mélange. Concernant les PEKKs (60P/40M) et 
(50P/50M), dont les vitesses de cristallisation sont très lentes, le N-TPI cristallise à son 
maximum, quel que soit le taux de N-TPI, et la cristallinité de ce PEKK est totalement 
supprimée. Les résultats expérimentaux sont présentés Figure 1.34 et Figure 1.35. 
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Figure 1.34 - Tg des mélanges PEKK - N-TPI [10] 
 
Figure 1.35 – taux de cristallinité des mélanges PEKK - N-TPI (cercles : taux de cristallinité dû au PEKK, croix : taux de 
cristallinité dû au N-TPI) [10] 
Yong et Weiss [45] ont aussi étudié les mélanges d’un PEKK(80P/20M) avec un polyimide 
semi-cristallin appelé TPI (Thermoplastic PolyImide). A l’état amorphe, une seule 
température de transition vitreuse est détectée pour ces mélanges démontrant une miscibilité 
en toutes proportions. Comme dans l’étude précédente, la cristallisation du composant majeur 
se produit et tend à supprimer la cristallisation du composé minoritaire. Il est à noter que la 
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supprime celle du TPI. Ce résultat est dû à une meilleure compatibilité du mélange à plus 
faible taux de TPI. Tout comme pour les mélanges précédents, la cristallisation des polymères 
dans le mélange entraîne une ségrégation en deux phases majeures, mise en évidence par la 
présence de deux pics de tan( ) sur les analyses thermomécaniques (Figure 1.36). 
 
Figure 1.36 - Analyse thermomécanique - tan (δ) en fonction de la température d’un mélange PEKK/TPI [45] 
Penning et al. [47], [48] ont étudié la cristallisation de mélanges poly(vinylidene fluoride) 
(PVF)/ poly(1,4 butylene adipate) (PBA). Le PVF a une température de fusion de 175°C et le 
PBA de 60°C. Des résultats similaires aux précédents ont été trouvés ; la cristallisation de l’un 
ayant tendance à limiter celle de l’autre. Néanmoins, aucune ségrégation de phase n’a été 
observée dans ce cas particulier. La température de fusion et la cristallisation du PVF sont 
beaucoup moins affectées par la dilution dans l’autre polymère que celles du PBA. En effet, le 
PBA cristallisant à des températures bien plus faibles que le PVF, celui-ci est moins mobile, 
vu qu’il a déjà cristallisé, et gêne donc la cristallisation du PBA. Les auteurs montrent un 
changement de type de cristallisation du PBA, avec un coefficient d’Avrami n passant de 3 
pour le polymère pur à 2 pour les mélanges. Ceci est appuyé par des images en microscopie 
optique, qui montrent que le type de croissance des cristaux de PBA dans les mélanges ne 
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correspond pas à celui observable pour des sphérolites. Ces résultats sont cohérents, car le 
PBA cristallise entre les grains de PVF, et conduit à une nucléation hétérogène, mais aussi à 
une cristallisation sous contrainte. 
Sham et al. [49] ont étudié des mélanges de deux poly(aryl éther cétone)s semi-cristallins, le 
PEK et le PEEK. Ces mélanges ont été réalisés par précipitation dans un solvant, l’acide 
dichloroacétique, la solubilisation ayant lieu à 150°C sous atmosphère d’azote. Tout comme 
les études précédentes, lors d’un refroidissement relativement lent (1°C.min-1) ou d’un recuit, 
la cristallisation du composé majoritaire limite la cristallisation du second, même si elle reste 
présente et on observe alors deux pics de fusion correspondant à chaque type de cristaux. Au 
contraire, lors d’un refroidissement rapide (100°C.min-1), la cristallinité est diminuée, mais 
par contre un seul pic de fusion est observé, démontrant une co-cristallisation des deux 
polymères qui forment alors un seul type de cristaux. 
Lorsque l’on fait cristalliser le PEK seul, par un recuit à une température entre les deux 
températures de fusion, la cristallinité du PEEK est totalement supprimée, même dans le cas 
d’un refroidissement lent. En effet, dans ce cas le PEK n’est plus mobile et empêche le PEEK 
de cristalliser. Cette « gêne » est une preuve de la miscibilité de ces deux polymères. En effet, 
s’il y avait eu démixtion, le PEEK aurait pu cristalliser librement dans sa phase. 
Pour conclure, les mélanges miscibles de polymères semi-cristallins subissent les mêmes 
phénomènes que les mélanges d’un polymère semi-cristallin avec un polymère amorphe. La 
dilution d’un polymère dans un autre peut avoir deux effets. (i) Le polymère possédant la Tg 
la plus basse subira une diminution de sa vitesse de cristallisation (baisse de mobilité). (ii) Le 
polymère de Tg plus haute verra au contraire sa vitesse de cristallisation augmenter 
(augmentation de mobilité). De plus, la température de fusion des deux polymères diminue à 
cause de la dilution, et une ségrégation des phases peut être observée.  
La cristallisation d’un polymère va affecter, voire supprimer, celle de l’autre, à cause de la 
diminution de mobilité qu’implique la cristallinité. A partir de ce constat, soit on peut 
observer la formation de deux types de cristaux, correspondant chacun à la cristallisation d’un 
polymère pur, soit, si les structures des cristaux sont suffisamment proches, un seul type de 
cristaux, formé par les deux polymères, apparaît sous certaines conditions (on parle dans ce 
cas de co-cristallisation). 
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Conclusion 
L’ensemble des résultats présentés dans ce chapitre bibliographique a permis de constater que 
les PEKKs sont des polymères thermoplastiques thermostables dont les propriétés sont 
versatiles, permettant des possibilités variées de mise en œuvre et d’application. Leurs 
propriétés sont guidées non seulement par leur structure, mais également par leur cristallinité, 
et donc leur mise en œuvre dont on a pu constater qu’elle était la source de modification 
importante à ce niveau. La réalisation de mélanges de PEKK avec d’autres polymères 
thermostables peut contribuer à améliorer leurs propriétés thermiques. Dans le cadre de notre 
travail, l’objectif principal étant d’améliorer la température de transition vitreuse, tout en 
diminuant la température de fusion, le choix de réaliser de mélanges avec des polymères de 
plus haute Tg semble judicieux puisque des résultats de la littérature montrent un intérêt 
marqué dans ce sens. On peut aussi illustrer l’intérêt du PEKK par la Figure 1.37, montrant la 
Tf de polymères semi-cristallins en fonction de leurs Tg respectives. Il a été montré par Van 
Krevelen [25] que la Tg de la majorité des polymères suit une loi du type    
 
 
  . Or la Tf 
des PEKK s’écarte progressivement de cette loi à mesure que l’on augmente leurs taux de 




  . En les mélangeant avec les polymères de la famille des polyimides, la Tg serait décalée 
sans que la Tf ne soit affectée. 
 































Température de transition vitreuse (K)
Tg=2/3Tf PEKK (100P) PEKK (60P/40M) PEKK (80P/20M) PEEK




- 49 - 
 
Dans le chapitre suivant, l’étude des polymères composant nos mélanges sera abordée, avant 
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Chapitre 2 – Caracte risations des 
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Préambule 
Dans ce chapitre, nous présentons les propriétés des polymères purs et nous les 
discutons. Pour les besoins de l’étude, nous avons évalué les propriétés rhéologiques, 
thermiques, mécaniques, ainsi que la tenue en vieillissement de quatre polymères différents. 
Deux sont semi-cristallins, et les deux autres sont des polymères amorphes, possédant une 
température de transition vitreuse plus élevée. 
Les polymères semi-cristallins font partie de la famille des PEKKs (poly(éther cétone 
cétone). Leurs formules chimiques sont présentées en Figure 2.1. 
 
Figure 2.1 - Formule chimique des PEKKs 
Les polymères amorphes étudiés font partie de la famille des polyimides. Il s’agit (i) 
du poly(éther imide), PEI, dont la formule chimique est présentée en Figure 2.2. (ii) Le 
second polymère amorphe est un polyimide thermoplastique (PI), dont la formule chimique 
est présentée en Figure 2.3. L’analyse de la bibliographie a permis de montrer que cette 
famille a une bonne compatibilité avec celle des PEKKs. Nous les avons choisis pour la 
réalisation de mélanges qui seront présentés dans le troisième chapitre.  
 
Figure 2.2 - Formule chimique du PEI 
PEKK C 20% de cétones orientées en méta 80% de cétones orientées en para 
PEKK A 40% de cétones orientées en méta 60% de cétones orientées en para 
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Figure 2.3 - Formule chimique du PI 
1. Le PEKK C – grade semi-cristallin : 
Les températures caractéristiques et la structure du PEKK C ont été mesurées par 
balayage calorimétrique différentiel (DSC, Annexe A), et par RMN (résonance magnétique 
nucléaire, spectres présentés en Annexe B). Cette dernière technique a permis de déterminer 
que le PEKK C contient 20% de groupements isophtaliques dans sa chaîne polymère, comme 
attendu. Les propriétés thermiques du PEKK C sont reportées dans le Tableau 2.1. 
Tableau 2.1 – Propriétés thermiques du PEKK C 






) wc (%) 
PEKK C 159±2 363±2 45±3 130 35±2 
 
Le comportement thermomécanique permet d’avoir une idée du domaine de 
température pour lequel les propriétés mécaniques seront stables. Ces mesures sont expliquées 
de façon générale en Annexe C. Ces essais sont réalisés sur des barreaux qui ont été découpés 
à partir des éprouvettes de traction. Les mesures sont toutes réalisées à 1 rad.s
-1
, avec une 
rampe de température de 2°C.min
-1
, et une déformation qui se trouve dans la zone de 
comportement linéaire du matériau, c’est-à-dire la zone où la valeur du module ne dépend pas 
de la déformation.  
Lors de ces essais (Figure 2.4), la température de relaxation mécanique α (Tα), liée à la 
température de transition vitreuse, peut être mesurée au maximum de tan(δ). Les modules du 
plateau vitreux (valeur de G’ à 40°C) et du plateau caoutchoutique (valeur de G’ au minimum 
de tan(δ)) sont également relevés. On peut remarquer une augmentation notable de la Tα après 
cristallisation par recuit, en accord avec l’étude présentée dans le Chapitre 1. Partie 1.1 [1] 
- 58 - 
 
 
Figure 2.4 - Analyses thermomécaniques du PEKK C amorphe et recuit (semi-cristallin) (1rad.s-1, 2°C.min-1) 
L’ensemble de ces paramètres a permis de définir le domaine de températures à partir 
duquel les essais de rhéologie à l’état fondu sont possibles.  
1.1. Mise en œuvre du PEKK C :  
1.1.1. Stabilité du PEKK C à l’état fondu : 
Les caractérisations rhéologiques ont été réalisées avec une géométrie plan-plan à 
l’aide d’un rhéomètre Anton Paar (Annexe C). Avant toute autre mesure, la stabilité du 
polymère à l’état fondu a été étudiée en mesurant l’évolution des modules de cisaillement 
élastique (G′) et visqueux (G″) en fonction du temps. Ces mesures ont été effectuées à 380°C, 
car il s’agit de la température minimale à partir de laquelle l’échantillon de PEKK C fond 
avec un temps de mise en place raisonnable, comme le montrent les figures 2.5 et 2.6. 
La Figure 2.5 montre une analyse spectromécanique du PEKK C à 370°C. Elle a été 
effectuée en portant un échantillon de PEKK C à cette température ; les mesures commençant 
une fois la température stabilisée. Comme on peut le constater, le module élastique G’ est 
toujours supérieur au module visqueux G’’. Quant à la Figure 2.6, elle compare l’évolution 
des propriétés du PEKK C à 370°C et 380°C. Dans ce cas, l’expérience à 370°C a été menée 
en portant l’échantillon à 380°C, puis en le refroidissant à 370°C. Cet échantillon a été 
préparé dans les mêmes conditions que celui de l’analyse spectromécanique de la Figure 2.5. 
Or, la Figure 2.6 montre qu’à t=0s, une fois la température stabilisée à 370°C, le module G’’ 
est supérieur à G’. Cela signifie que pour caractériser le PEKK C à l’état fondu à 370°C, il 
faut chauffer à une température plus élevée pour qu’il fonde complètement, puis le refroidir à 
la température souhaitée. En opérant ainsi, on peut constater que le temps au croisement de G’ 














G' PEKK C amorphe G'' PEKK C amorphe G' PEKK C recuit G'' PEKK C recuit
- 59 - 
 
place de l’échantillon : l’étape de chauffe jusqu’à 380°C suivie du refroidissement et de la 
stabilisation à 370°C étant trop longue. 
 
Figure 2.5 - Analyse spectromécanique du PEKK C à 370°C sous N2 
 
Figure 2.6 - Evolution des modules du PEKK C à 1rad.s-1 en fonction du temps, sous N2, à 370°C et 380°C 
 
La Figure 2.7 montre l’évolution des propriétés rhéologiques du PEKK C à différentes 
températures. En choisissant le temps au croisement de G’ et G’’ comme référence, on 
remarque que celui-ci diminue avec l’augmentation de la température. C’est à 380°C que les 
propriétés rhéologiques de ce PEKK évoluent le plus lentement. Par ailleurs, c’est le 

























G' 380°C G'' 380°C G' 370°C G'' 370°C
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Figure 2.7 - Evolution des modules du PEKK C à 1rad.s-1 en fonction du temps, sous N2, à différentes températures 
L’évolution des propriétés du PEKK C à 380°C est comparée à une analyse 
thermogravimétrique (ATG, Annexe D) réalisée dans les mêmes conditions en Figure 2.8. 
 
Figure 2.8 – (gauche) Evolution des modules du PEKK C à 1rad.s-1 ● : G′, ο : G″, (droite) perte de masse : ─ en 
fonction du temps sous N2, à 380°C 
L’ATG ne suffit pas toujours à montrer avec précision les évolutions d’un matériau 
soumis à la température. Dans notre cas, les résultats de la Figure 2.8 montrent l’apport de la 
rhéologie dans l’étude de la stabilité d’un matériau : pour une perte de masse de moins de 1%, 
le module élastique subit une augmentation de 2 décades, et le matériau passe de l’état fondu 
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détermination de courbes d’analyses spectromécaniques, qui nécessitent une stabilité 
suffisante du matériau à l’état fondu. 
L’étude de la stabilité du PEKK C sous air à la même température montre que le 
matériau passe d’un état de liquide viscoélastique à celui de solide viscoélastique avant la 
stabilisation de la température du four (Figure 2.9). Ce résultat signifie que lors de la mise en 
œuvre de ce matériau, des temps de séjours longs sont à éviter.  
D’autres propriétés du PEKK C, comme la vitesse de cristallisation et le taux de 
cristallinité maximal, vont se retrouver affectées par un séjour trop long à température élevée. 
Une première expérience permettant de mettre en évidence ce phénomène consiste à mesurer 
le taux de cristallinité par DSC à différentes vitesses de refroidissement. Les résultats de ces 
expériences sont représentées en Figure 2.10. Le PEKK C est porté à une température de 
400°C pendant deux minutes, puis il est refroidi à une vitesse constante jusqu’à 40°C. 
L’enthalpie de cristallisation est alors mesurée lors du refroidissement. Une seconde chauffe à 
100°C.min
-1
, pour éviter une possible cristallisation froide, est ensuite réalisée, où la Tg et 
l’enthalpie de fusion sont mesurées. Comme on peut le constater sur la Figure 2.10, les 
enthalpies de fusion et de cristallisation du PEKK C ne varient que pour la vitesse de 
refroidissement de 0,5°C.min
-1
, vitesse à laquelle l’enthalpie de cristallisation (ou de fusion) 
est plus faible que pour les autres vitesses. En effet, lors de l’essai en refroidissant à 2°C.min-1, 
l’échantillon reste 13 min au-dessus de 380°C avant la mesure de l’enthalpie de cristallisation. 
En refroidissant à 0.5°C.min
-1, l’échantillon séjourne 43 min à une température supérieure à 
380°C. C’est un temps suffisamment long, même sous azote, pour faire évoluer le produit de 
façon significative, comme nous l’avons montré précédemment. 
Quant à la Tg (Figure 2.11), elle évolue également avec la vitesse de refroidissement, 
montrant une augmentation significative pour des refroidissements avec des vitesses 
inférieures à 10°C.min
-1
. Cette augmentation est très significative pour le refroidissement le 
plus le plus lent (0.5°C.min
-1
). Cette augmentation est attribuée au même phénomène que 
celui responsable de l’évolution des propriétés du PEKK à l’état fondu. 
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Figure 2.9 – (gauche) Evolution des modules du PEKK C à 1rad.s-1 sous atmosphère d’air à 380°C, ● : G′, ο : G″, 
(droite) Température du four : ─ en fonction du temps 
 
 















































Vitesse de refroidissement (°C/min)
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Figure 2.11 - Température de transition vitreuse en fonction de la vitesse de refroidissement du PEKK C 
Au vu de ces résultats expérimentaux et en s’appuyant sur les mécanismes de 
dégradation possibles relevés dans la littérature (chapitre 1, partie 1.1.1.) sur le matériau 
PEEK, similaire au PEKK, deux types de phénomènes pourraient expliquer ces résultats. Il 
pourrait s’agir d’un phénomène de polymérisation, auquel cas la masse molaire moyenne du 
polymère augmenterait, avec une possibilité d’apparition de branchements sur la chaîne 
polymère. La seconde possibilité est le phénomène de réticulation qui se produirait de façon 
similaire à ce qui a été observé sur le PEEK à hautes températures conduisant à une 
graphitisation du matériau polymère [2].  
En conséquence, d’autres types d’essais ont été effectués. Ils consistent à laisser un 
échantillon de PEKK à 380°C sous azote à différents temps (5, 10, 15, 30 et 60 min), puis à 
mesurer le taux de cristallinité par DSC pendant un refroidissement à 20°C.min
-1
, et la Tg lors 
de la seconde chauffe à 20°C.min
-1
. Ces résultats, présentés dans les figures 2.12 et 2.13, 
montrent une faible diminution de l’enthalpie de cristallisation jusqu’à 15 min de traitement 
thermique, suivie d’une diminution plus marquée au-delà. Par contre, la Tg subit une 
augmentation significative dès 5 min de traitement. Elle présente une évolution plus rapide 
sur les 15 premières minutes. Comme le montrent les pentes 1 et 2 significativement 
différentes de la figure , le PEKK voit sa Tg augmenter dans un premier temps lorsqu’il est 
soumis à des températures élevées (au-delà de 380°C). Son taux de cristallinité diminue avec 
le temps avec une variation notable à des temps relativement longs (au-delà de 15min). Par 
conséquent, l’augmentation de la Tg observée dans la Figure 2.11 pour le refroidissement à 
2°C.min
-1
 est liée au phénomène d’évolution des propriétés du PEKK C aux temps courts 
(~10 à 15min) à haute température (~380°C), sans affecter ou en affectant peu son taux de 
cristallinité. A 0,5°C.min
-1
, le PEKK C reste à hautes températures pendant un temps 
beaucoup plus long (~40 à 45min), et ainsi subit à la fois une augmentation de la Tg et une 
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L’augmentation de la Tg observée dans la Figure 2.11 est donc attribuée à l’évolution 
du polymère durant une exposition prolongée à une température trop élevée.  
 
Figure 2.12 - Température de transition vitreuse du PEKK C en fonction du temps exposé à 380°C, sous N2 
 
Figure 2.13 - Enthalpie de cristallisation du PEKK C en fonction du temps exposé à 380°C, sous N2 
 
1.1.2. PEKK C – extrusion bi-vis : 
En vue de la réalisation des mélanges présentés dans le troisième chapitre de ce 
manuscrit, nous avons souhaité vérifier que les conditions de mise en œuvre choisies 
permettront d’extruder le PEKK C sans affecter ses propriétés. Au vu des résultats obtenus 
dans la partie 1.1.1., le PEKK a été mis en œuvre à des températures avoisinant les 380°C. Le 
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présenté en annexe E. L’extrusion s’est effectuée sous atmosphère d’azote, de façon à éviter 
une évolution trop rapide des propriétés du PEKK. 
Les paramètres d’extrusion tels que le débit et la vitesse de rotation des vis ont été 
contrôlés de façon à minimiser le temps de séjour dans le fourreau. Les temps de séjours de 
cette extrudeuse bi-vis ont été mesurés sur du PEEK à l’aide d’un dispositif présenté en 
Figure 2.14, dont la mise en place s’est effectuée dans le cadre de la thèse de M. Guehenec [3]. 
A t0, un traceur magnétique est introduit dans l’extrudeuse. En sortie, un aimant posé sur une 
balance mesure un signal lié à l’attraction de celui-ci par le traceur contenu dans le jonc. 
Celui-ci est tendu, et passe à travers un tube, de façon à ce que sa position ne varie pas. 
 
Figure 2.14 - Schéma du dispositif de mesure de la distribution des temps de séjour dans l'extrudeuse 
Il a été montré par Vergnes et Chapet [4] que les temps de séjours dépendent 
principalement du type d’extrudeuse et du profil de vis utilisé, et sont fonction du débit 
massique Q et de la vitesse de rotation des vis N selon l’Équation 2.1. 
Équation 2.1 - estimation du temps de séjour moyen à l'aide du débit et de la vitesse de rotation des vis 







où les paramètres a et b sont dépendants du profil de vis et de l’extrudeuse. Ils ont été 
calculés selon les équations 2.2 et 2.3 déterminées par Vergnes et Chapet [4]. 
Équation 2.2 - Calcul du paramètre a 
  
  
      
 
avec B : pas de l’hélice (m), L : longueur de chenal considérée (m),   : angle du filet 
(rad). 
Équation 2.3 - Calcul du paramètre b 
     
avec   : densité du matériau à l’état fondu (kg.m-3),   : volume occupé (m3). 
Les paramètres a et b ont aussi été déterminés à l’aide de mesures effectuées sur le 
PEEK (Figure 2.15), en calculant les temps de séjours moyens selon l’Équation 2.4. On 
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obtient des valeurs similaires entre l’expérience et la théorie, avec a=143 et b=4,5.10-2 kg. Le 
matériau n’ayant qu’un effet très limité sur ces paramètres, les mêmes valeurs ont été reprises 
pour l’estimation du temps de séjour moyen du PEKK. 
Équation 2.4 - Calcul des temps de séjour moyens expérimentaux 
     
∫  ( )   
  
 
∫  ( )  
  
 
       ( )                  (   ) 
 
 
Figure 2.15 - Exemple de courbe de distribution des temps de séjours, N=200 tours.min-1, Q=2.3 kg.h-1 
Pour diminuer les temps de mise en œuvre par ce procédé, le débit a alors été fixé à 
2,5 kg.h
-1
 et la vitesse de rotation des vis à 300 tours.min
-1
, ces conditions permettant 
l’obtention d’un temps de séjour moyen de 1min30s, qui est relativement faible pour cette 
extrudeuse. 
Avec ces paramètres de mise en œuvre, le PEKK a été caractérisé avant et après 
extrusion par DSC et rhéologie capillaire afin de vérifier que ses propriétés n’étaient pas 
modifiées. 
1.1.3. Caractérisation du PEKK C après extrusion : 
En premier lieu, un cycle chauffe-refroidissement-chauffe a été réalisé par DSC sur le 
PEKK C extrudé. On peut observer sur les données brutes obtenues en Figure 2.16 qu’il 
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Figure 2.16 - DSC - Flux de chaleur massique en fonction de la température du PEKK C – comparaison avant et 
après extrusion - refroidissement, puis chauffe : 20°C.min-1 
Nous avons également vérifié que les conditions d’extrusion du PEKK n’affectent pas 
ses propriétés à l’état fondu. Pour cela, des essais de rhéologie capillaire ont été réalisés 
(Figure 2.17). Ces essais permettent d’obtenir les courbes d’écoulement des polymères à l’état 
fondu, à T=380°C.  
 
Figure 2.17 - Viscosité du PEKK C en fonction de la vitesse de cisaillement, à 380°C - Comparaison avant et après 
extrusion 
Les données obtenues donnent une courbe identique, que ce soit pour le PEKK C 
extrudé ou pas. Par conséquent, le comportement rhéologique à l’état fondu du PEKK C n’a 
pas été modifié après extrusion. 
On peut donc conclure que l’extrusion du PEKK C dans les conditions qui sont 










































PEKK C non extrudé PEKK C extrudé
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mélanges ne seront pas biaisées par une quelconque évolution du PEKK C lors de sa mise en 
œuvre. 
1.2. Cristallisation anisotherme du PEKK C – étude en DSC : 
La cristallinité dans les polymères joue un rôle important sur leurs propriétés, en 
particulier mécaniques. Par ailleurs la connaissance de la cristallisation doit aussi être prise en 
compte lors de la mise en œuvre. Concernant le PEKK C, il s’agit d’un matériau qui cristallise 
très rapidement. Des essais de cristallisation isotherme ont été effectués, mais le PEKK 
commence déjà à cristalliser avant d’atteindre la température de 300°C, même à une 
importante vitesse de refroidissement (100°C.min
-1
). Sachant que ce PEKK peut cristalliser 
dans une gamme de températures comprise entre 200°C et 330°C, la cristallisation de ce 
matériau n’a été étudiée que dans le cas d’une rampe de refroidissement constante à partir de 
l’état fondu. Le programme de températures choisi est représenté en Figure 2.18. 
 
Figure 2.18 - Programme de températures utilisé pour la modélisation de la cristallisation anisotherme 
Le flux de chaleur normalisé par la masse de l’échantillon est alors mesuré en fonction 
de la température lors du refroidissement. Pour connaître l’évolution du taux de cristallinité 
relatif en fonction de la température (ou du temps), on intègre le signal mesuré et on le 
normalise selon l’Équation 2.5. 
Équation 2.5 - Calcul du taux de cristallinité relatif 
 ( )  
∫  (  )   
 
 
∫  (  )   
  
 
        
   
  
  
Après intégration de la courbe, on obtient alors le taux de cristallinité relatif en 
fonction du temps en Figure 2.19. Sur ces courbes, on peut remarquer que plus la vitesse de 
refroidissement diminue, plus le temps de cristallisation augmente. Cela est dû au fait que le 
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Néanmoins, si l’on veut atteindre une température de cristallisation isotherme, il faut refroidir 
rapidement pour éviter la cristallisation du polymère. 
 
 
Figure 2.19 - Intégration du flux de chaleur normalisé - obtention du taux de cristallinité relatif en fonction du 
temps 
Aux plus hautes vitesses de cristallisation, on peut remarquer que quelques secondes 
seulement suffisent pour que le PEKK C commence à cristalliser de façon significative. Ceci 
confirme le fait que le PEKK C ne peut être étudié en cristallisation isotherme avec cet 
appareil. En effet, il faudrait non seulement des vitesses de refroidissement bien supérieures à 
60°C.min
-1
, mais aussi un temps de stabilisation en température presqu’immédiat pour être 
capable d’observer l’intégralité de la cristallisation en isotherme. Bien que ces deux 
conditions soient contradictoires, cela resterait possible si l’on réduit au maximum la masse 
de l’échantillon, impliquant alors un capteur suffisamment sensible et un environnement très 
peu perturbé pour obtenir un rapport signal sur bruit convenable (la micro DSC peut permettre 
ce genre de mesure). 
En linéarisant le modèle d’Ozawa (chapitre 1, partie 2.2) rappelé en Équation 2.6, 
nous remontons aux paramètres n et   qui sont respectivement le coefficient d’Avrami et la 
constante d’Ozawa.  
Équation 2.6 - Linéarisation du modèle d'Ozawa 




   (   (   ))     (
  
  
)     ( ) 
Les valeurs de ces coefficients pour différentes températures sont reportées dans le 
Tableau 2.2. La constante d’Avrami, KAvrami, est aussi calculée à partir de la constante 
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Équation 2.7 - Calcul de la constante d'Avrami 




Tableau 2.2 - Paramètres calculés à partir du modèle d'Ozawa pour différentes températures 
T (°C) 280 285 290 295 300 305 
n 3,4 3,6 3,6 3,6 3,7 2,7 
















Le coefficient d’Avrami moyen, égal à 3,5 (sauf pour la température de 305°C) est 
cohérent avec les images en microscopie optique obtenues sur le PEKK C, en polariseurs 
croisés sur laquelle on observe des sphérolites (croix de malte) comme le montre la Figure 
2.20.  
 
Figure 2.20 - Microscopie en lumière polarisée - observation des sphérolites du PEKK C obtenue en polariseurs 
croisés - Grossissement : x200 
Pour vérifier la validité de ces derniers résultats, des isothermes ont été réalisées en 
DSC aux températures de 280, 290 et 300°C pour obtenir un signal de cristallisation du PEKK 
C. Ces données ne peuvent pas être correctement exploitées pour la détermination des 
paramètres d’Avrami, à cause de la superposition des signaux DSC liés à la fois à la 
cristallisation du PEKK et à la stabilisation en température de l’échantillon. Toutefois, comme 
le coefficient d’Avrami et la constante d’Avrami (calculée à partir de la constante d’Ozawa) 
ont été déterminés par l’étude de la cristallisation anisotherme du PEKK C, nous utiliserons 
les valeurs de ces paramètres. On calcule alors le taux de cristallinité relatif en fonction du 
temps pour différentes températures, en utilisant le modèle d’Avrami. Cette fonction est 
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ensuite dérivée pour obtenir la forme du signal que l’on observe en DSC. Le signal DSC des 
essais effectués en isotherme est ensuite normalisé de façon à ce que le maximum du pic 
observé corresponde au maximum du pic de la fonction dérivée. Les résultats correspondant à 
chacune des températures de cristallisation isothermes sont représentées Figure 2.21. 
 
Figure 2.21 - Flux de chaleur normalisé en fonction du temps du PEKK C (à gauche) et modélisation d'Avrami (à 
droite) calculée à partir des paramètres de la modélisation d'Ozawa 
Les différences observées entre les données expérimentales et le modèle sur la Figure 
2.21 ont plusieurs origines. Tout d’abord, le pic de cristallisation s’élargit en fin de 
cristallisation dans les expériences de cristallisation isotherme, quelle que soit la température. 
Ceci est lié au fait que la cristallisation isotherme du PEKK conduit à deux formes cristallines 
qui n’ont pas la même cinétique de nucléation/croissance. Le modèle d’Avrami utilisé ici ne 
prend en compte qu’une des deux formes cristallines, et ne permet donc pas de modéliser la 
seconde. Dans la partie concernant le PEKK A, il sera en effet montré que le modèle 
d’Avrami modélise correctement le début de la cristallisation, mais pas la fin, à cause 
justement de la formation d’une seconde phase cristalline.  
Pour expliquer la déviation entre modèle et expérience à 300°C, il faut rappeler une 
hypothèse faite par Avrami et Ozawa et décrite dans le chapitre 1. La vitesse de nucléation et 
celle de croissance des cristaux évoluent de la même façon avec la température. Cette 
hypothèse peut être considérée comme vraie dans un certain domaine de températures. Les 
domaines où elle ne s’applique pas sont essentiellement situés à des températures très basses, 
où la vitesse de croissance des cristaux est très faible, ou à des températures très hautes où 
c’est la nucléation qui est très lente. En effet, la détermination du paramètre K s’effectue à 
partir de plusieurs vitesses de refroidissement. Or, la température de nucléation, ou de début 
de cristallisation, n’est pas la même selon cette vitesse de refroidissement : plus celle-ci est 
rapide, plus la nucléation a lieu à basse température. Par conséquent, si on prend le cas des 
paramètres d’Ozawa déterminés à 300°C, les fortes vitesses de refroidissement rendent 














































Avrami 280°C 280°C Avrami 290°C 290°C Avrami 300°C 300°C
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refroidissement rendent plutôt compte de la croissance des cristaux. Cela signifie que, pour 
ces faibles vitesses de refroidissement, la nucléation a eu lieu avant cette température de 
300°C, où l’hypothèse citée ci-dessus ne s’appliquerait plus, ceci ayant des conséquences sur 
le comportement en termes de croissance cristalline, faussant alors les résultats obtenus. Ceci 
pourrait expliquer la déviation observée à 300°C au niveau du modèle d’Avrami. 
Pour conclure sur ce modèle, il peut être utilisé dans une certaine gamme de 
températures pour décrire la cristallisation anisotherme du PEKK C, les valeurs des 
paramètres déterminés étant cohérentes avec les résultats des différentes expériences menées. 
Ces résultats montrent que la vitesse de cristallisation du PEKK C est élevée. 
Comme perspectives à ce travail, nous proposons de compléter l’étude vers les plus 
basses températures, par des expériences de DSC avec des vitesses de refroidissement 
beaucoup plus rapides, afin de vérifier l’application du modèle dans ce domaine. 
 
2. Le PEKK A – grade « amorphe » 
De la même façon que le PEKK C, le PEKK A a été caractérisé en RMN et DSC. Les 
essais de DSC montrent que lors d’un refroidissement à 20°C.min-1 le PEKK A ne cristallise 
pas. Dans ces conditions, on obtient un matériau amorphe dont la température de transition 
vitreuse est de 160°C. En refroidissant plus lentement (0,75°C.min
-1
), le PEKK A cristallise et 
on détermine sa température de fusion à 310°C. Le pic de fusion observé est beaucoup plus 
large que celui du PEKK C. L’analyse RMN (spectres en Annexe B) montre les pics 
caractéristiques d’un PEKK ayant un taux de groupements méta égal à 40%. Le PEKK A est 
donc un polymère semi-cristallin dont la vitesse de cristallisation est très lente, contrairement 
au PEKK C. Néanmoins, sa plus faible température de fusion permet de le mettre en œuvre à 
plus basse température, comme il en sera discuté dans la suite de cette partie. Les analyses 
thermomécaniques effectuées sur ce matériau (Figure 2.22) montrent cette diminution de la 
température de fusion par rapport au PEKK C, avec la chute de la valeur des modules des 
échantillons cristallisés à  partir de 255°C. 
On peut confirmer que la cristallinité pilote le niveau du module du plateau 
caoutchoutique. L’augmentation de la Tα après cristallisation par recuit est moins importante 
pour le PEKK A que pour le PEKK C. En effet, Krishnaswamy et Kalika [1] montrent que 
l’augmentation de la Tα avec le recuit est moins importante lorsque l’on augmente le taux de 
cétones orientés en méta dans la chaîne polymère du PEKK. Or, le PEKK A contient 40% de 
cétones orientées en méta et le PEKK C n’en contient que 20%. 
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Figure 2.22 - Analyses thermomécaniques des PEKK C et PEKK A recuits (semi-cristallins) et amorphes,   
2°C.min-1, 1rad.s-1 
2.1. Mise en œuvre du PEKK A 
Tout comme le PEKK C, la stabilité des propriétés du PEKK A a été étudiée en 
réalisant des essais de cinétique en rhéologie à l’état fondu. Les premiers essais ont été 
réalisés à 380°C dans le but de les comparer à ceux du PEKK C. 
Sur la Figure 2.23, on remarque que contrairement au PEKK C, l’atmosphère d’azote 
modifie peu l’évolution des propriétés du PEKK A par rapport à un essai réalisé sous air. Si 
on considère comme référence le temps au croisement des modules G’ et G’’, on constate des 
valeurs équivalentes pour les PEKK A et C respectivement 9 min et 7 min, à une température 
de 380°C. Passer sous atmosphère d’azote limite l’évolution des modules dans le cas du 
PEKK A, mais le temps au croisement reste inchangé. 
Un autre essai de cinétique a alors été réalisé, à 350°C (Figure 2.24). Comme attendus, 
les temps d’apparition de la dégradation sont beaucoup plus longs qu’à 380°C. Se placer sous 
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G'' PEKK C amorphe G' PEKK C recuit G'' PEKK C recuit
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Figure 2.23 - Evolution des modules du PEKK A à 1rad.s-1 en fonction du temps, sous N2 et sous air, à 380°C 
 
Figure 2.24 - Evolution des propriétés du PEKK A à 350°C, 1rad.s-1, sous différentes atmosphères 
 
Dans la suite de ce travail, l’extrusion bi-vis des mélanges contenant du PEKK A se 
déroulera donc à plus basses températures que pour le PEKK C, comme montré dans l’annexe 
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- 75 - 
 
2.2. PEKK A –cristallisation isotherme 
Comme le PEKK A cristallise très lentement, les problèmes rencontrés avec le PEKK 
C sont inversés : il est tout à fait possible d’atteindre un équilibre en température sans que le 
PEKK A ne commence à cristalliser mais par contre, on ne peut observer la cristallisation du 
PEKK A qu’à 0,75°C.min-1. En effet, aux vitesses de refroidissement plus rapides, il ne 
cristallise pas ou très peu et aux vitesses de refroidissement plus lentes, l’évolution du PEKK 
A gêne la cristallisation, comme montré en Figure 2.25. Par conséquent, seule la cristallisation 
isotherme du PEKK A sera étudiée. La cristallisation isotherme du PEKK A se déroule durant 
le palier isotherme du programme de températures représenté Figure 2.26. La cristallinité 
relative a été calculée à partir des mesures et a été modélisée par le modèle d’Avrami. Les 
courbes sont représentées en Figure 2.27. 
 
Figure 2.25 - Flux de chaleur normalisé par la masse en fonction de la température pour différentes vitesses de 
refroidissement d'un échantillon de PEKK A 
 



































                   
0,5°C.min
-1 
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Figure 2.27 - Taux de cristallinité relatif en fonction du temps - expérience et modèle à différentes températures 
On peut remarquer que le modèle d’Avrami ne permet de modéliser que la première 
partie de la cristallisation. Dès que la cristallinité relative atteint la valeur de 0,5, on observe 
une déviation entre le modèle et l’expérience. Néanmoins, le fait que le modèle d’Avrami ne 
s’applique pas n’est pas surprenant. En effet, dans le chapitre 1, Gardner [5] a montré que le 
PEKK cristallise sous deux formes lors d’une cristallisation isotherme. Le modèle d’Avrami 
généralisé utilisé par Emeline Bessard et al.[6] pour le PEEK permet de prendre en compte la 
cristallisation de plusieurs types de cristaux (Équation 2.8). Il a donc été utilisé pour ce PEKK.  
Équation 2.8 - Modèle d'Avrami généralisé 
  ∑  (   




             ∑  
 
 
   
La comparaison entre ce modèle et les résultats expérimentaux sont présentés en 
figures 2.28a et 2.28b. Les valeurs des paramètres du modèle d’Avrami généralisé sont 
présentées dans le Tableau 2.3. 
Les valeurs de n2 proches de 3 correspondent à l’observation de sphérolites en 
microscopie optique en lumière polarisée (Figures 2.29 et 2.30). L’autre type de cristallisation 
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Tableau 2.3 - Paramètres calculés par la modélisation d'Avrami généralisée 






































Figure 2.28 - Taux de cristallinité relatif en fonction du temps modélisé par le modèle d'Avrami généralisé 
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On remarque que les valeurs de K sont environ une décade plus faibles que celles du 
PEKK C pour une même température (280°C). K étant liée à la vitesse de cristallisation, cela 
confirme la très faible vitesse de cristallisation du PEKK A. On peut remarquer que la part de 
la forme cristalline, dont la fraction massique est w1, augmente avec l’augmentation de la 
température. Ceci peut être en relation avec un pic secondaire apparaissant lors de la fusion du 
PEKK A, s’intensifiant peu à peu avec la température de cristallisation (Figure 2.31). On 
associerait alors cette cristallisation à la forme 2 observée par Gardner et al.[5]. 
 
Figure 2.29 - Microscopie en lumière polarisée - observation des sphérolites du PEKK A obtenue en polariseurs 
croisés - Grossissement : *200 
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Figure 2.30 - Microscopie en lumière polarisée - observation des sphérolites du PEKK A obtenue en polariseurs 
croisés – Grossissement *100 
 
Figure 2.31 - Flux de chaleur normalisés par la masse en fonction de la température, pour différentes températures 
de recuit (PEKK A) 
Les valeurs de K2 ont été modélisées par le modèle de Hoffman et Lauritzen grâce à 
l’Équation 2.9. Elles sont représentées dans la Figure 2.32. On peut en conclure que la 
température de cristallisation optimale est 253°C. C’est en effet à cette température que la 
vitesse de cristallisation de la forme 1 est la plus rapide. De plus, on peut remarquer sur le 
Tableau 2.4 que les paramètres U* et KG du modèle de Hoffman et Lauritzen sont du même 
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PEKK. La valeur de K0 (liée à la vitesse de cristallisation) est beaucoup plus élevée pour le 
PEEK que pour le PEKK A, comme on pouvait l’attendre, car le PEEK est un matériau 
cristallisant très rapidement, contrairement au PEKK A. La valeur de Tf
0
 a été déterminée à 
partir des températures de fusion du PEKK A cristallisé à différentes températures, elle est 
relevée au croisement de la droite Tf=Tc, et de la droite Tf=f(Tc) représentées sur la Figure 
2.33, Tc étant la température de cristallisation isotherme. La valeur de T∞ a été calculée à 
partir de l’approximation admise T∞=Tg-60. 
Équation 2.9 – Modèle de Hoffman et Lauritzen 
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 (  
   )                   
 
 (    ) 
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Figure 2.32 - Valeurs calculée de KAvrami en fonction de la température, superposées par le modèle de Hoffman et 
Lauritzen pour la cristallisation du PEKK A 
Tableau 2.4 - Paramètres de la modélisation de Hoffman et Lauritzen calculées pour la constante K2 du PEKK A 
(correspondant aux sphérolites) comparées à celles relevées sur les travaux de Nicodeau [7] sur la constante KAvrami du 
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Figure 2.33 - Températures de fusion (Tf) du PEKK A en fonction de la température de cristallisation isotherme (Tc) 
3. Les polyimides (PEI et PI) 
Les polyimides étudiés dans le cadre de ces travaux sont des matériaux amorphes. 
Seules les caractérisations de base (DSC, rhéologie, analyses thermomécaniques) ont été 
effectuées. 
La Figure 2.34 représente les données brutes issues d’une analyse DSC sur le PEI et le 
PI. On mesure leur Tg lors d’une seconde montée en température à 20°C.min
-1
 réalisée après 
un refroidissement à partir du fondu. La Tg du PEI vaut 220°C et celle du PI 247°C. 
 
Figure 2.34 - Flux de chaleur en fonction de la température des échantillons de PEI et PI lors de la seconde 
montée en température à 20°C.min-1 
Les propriétés thermomécaniques de ces polymères ont aussi été étudiées. On 
remarque sur la Figure 2.35 qu’ils possèdent une Tα plus élevée que les PEKKs, en accord 
avec leurs Tg respectives. Comme on peut l’attendre pour des matériaux amorphes, le PEI et 
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Figure 2.35 - Analyses thermomécaniques d’échantillons de polymères étudiés à l'état semi-cristallin, comparaison 
avec le PEI et le PI amorphes 2°C.min-1, 1rad.s-1 
Les tableaux 2.5 et 2.6 présentent les résultats extraits des analyses thermomécaniques 
des matériaux purs. On remarque qu’il n’y a que peu de variations du module du plateau 
vitreux et du module du plateau caoutchoutique à l’état amorphe. On peut considérer ces 
valeurs comme étant identiques. 
Remarque : la mesure du plateau caoutchoutique pour un polymère ne se fait pas à 
partir d’une analyse thermomécanique mais à partir d’une analyse spectromécanique. Nous 
avons utilisé ce terme ici afin de simplifier les discussions. 
Tableau 2.5 - Paramètres relevés à partir des analyses thermomécaniques des matériaux à l'état amorphe 
Matériau Tα (°C) G∞ (Pa) GN
0
 (Pa) 





















Tableau 2.6 - Paramètres relevés à partir des analyses thermomécaniques des matériaux à l'état semi-cristallin 
Matériau Tα (°C) G∞ (Pa) GN
0
 (Pa) 
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4. Vieillissement des matériaux 
Les propriétés mécaniques des polymères purs (PEKKs, le PEI et le PI) ont été 
étudiées, dans le but d’analyser leur comportement lors d’un vieillissement dans un fluide 
aéronautique. Les éprouvettes utilisées (Figure 2.36) ont été injectées suivant un protocole 
reporté en annexe F. Les éprouvettes injectées en moule froid (trempe) sont amorphes. Elles 
peuvent subir un recuit afin de faire cristalliser les polymères semi-cristallins. Pour le PEKK 
C, les éprouvettes ont été également injectées en moule chaud (230°C) afin de permettre la 
cristallisation lors du refroidissement. 
 
Figure 2.36 - Eprouvettes de tractions utilisées : à gauche état amorphe, à droite état semi-cristallin 
4.1. Essais de traction 
Les propriétés mécaniques de ces éprouvettes ont été étudiées en premier lieu, par des 
essais de traction. Des courbes de traction obtenues sur les échantillons amorphes sont 
représentées Figure 2.37. 5 essais ont été réalisés pour chaque échantillon, une courbe 
représentative du comportement du matériau est présentée ici. Les paramètres retirés de ces 
essais sont reportés dans le Tableau 2.7.  
 
Tableau 2.7 - Module d'Young, déformation à la rupture et contrainte maximale des polymères amorphes 
Matériau E (GPa) εR (%) σmax (MPa) 
PEKK A 
amorphe 
3,2±0,1 210±10 83±1 
PEKK C 
amorphe 
3,1±0,1 48±7 87±5 
PEI 3,2±0,1 20±1 108±1 
PI 3,0±0,1 26±2 98±1 
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Figure 2.37 - Contrainte en fonction de la déformation pour les polymères amorphes. Traction à Tamb,  
V=2mm.min-1 jusqu’à 1% de déformation (mesure du module), puis à V=100mm.min-1. (Pour une meilleure visibilité, 
l’échelle du graphique s’arrête à 50%) 
Sur ces échantillons, peu de différences sont observées au niveau des modules. 
Cependant, des différences marquées apparaissent au niveau des contraintes maximales et des 
allongements à la rupture. Pour le PEKK A, on note une très grande déformation à la rupture. 
L’apparition d’une striction sur l’éprouvette induit la diminution brusque de la contrainte 
après la contrainte maximale. Cette striction se développe jusqu’à la rupture de l’éprouvette. 
La contrainte n’évolue pas durant le développement de cette striction. Il faut noter ici que le 
PI rompt brutalement, et ne forme pas de striction.  
La Figure 2.38 montre l’évolution de la contrainte en fonction de la déformation du 
PEKK C pour les états amorphe et semi-cristallin. Le PEKK C peut être cristallisé lors du 
procédé d’injection, si le moule est suffisamment chaud, ou par recuit effectué sur des 
éprouvettes amorphes. Les paramètres issus de ces essais sont synthétisés dans le Tableau 2.8. 
 
Tableau 2.8 - Module d'Young, déformation à la rupture et contrainte maximale pour chaque matériau à l’état 
semi-cristallin – comparaison avec le comportement à l’état amorphe 
Matériau E (GPa) εR (%) σmax (MPa) 
PEKK A 
amorphe 
3,2±0,1 210±10 83±1 
PEKK A 
recuit 
3,9±0,1 17±6 100±10 
PEKK C 
amorphe 
3,1±0,1 48±7 87±5 
PEKK C 
recuit 



























PEKK A PEI PEKK C PI
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Figure 2.38 - Evolution de la contrainte en fonction de la déformation du PEKK C semi-cristallin – comparaison 
avec le PEKK C amorphe 
Comme prévu, les résultats obtenus montrent une diminution de la déformation à la 
rupture et une augmentation de la contrainte maximale entre le PEKK C amorphe le PEKK C 
semi-cristallin. La cristallisation du PEKK C par recuit ou pendant le refroidissement dans un 
moule chaud lors du procédé d’injection n’affecte pas ces valeurs. Par contre, le module du 
PEKK C est légèrement plus important lorsque sa cristallisation a lieu pendant le 
refroidissement du procédé d’injection.  
4.2. Vieillissement des polymères purs 
Les pièces aéronautiques qu’il est envisagé de fabriquer avec ces polymères sont 
susceptibles d’être exposées notamment au fluide hydraulique utilisé pour actionner les 
commandes de l’avion. Il est donc nécessaire de caractériser la tenue mécanique de ces 
matériaux mis en présence de ce type de fluide. Le fluide choisi pour effectuer ces tests de 
vieillissement est le SKYDROL LD-4. Ce fluide a été approuvé par la plupart des 
constructeurs aéronautiques, notamment Airbus Industrie et Boeing, et est utilisé depuis plus 
de 40 ans. C’est un fluide anti-corrosif et résistant au feu de couleur violette appartenant à la 
famille des esters phosphatés. 
Le protocole de vieillissement a consisté à placer en étuve des bocaux en verre 
contenant les éprouvettes immergées dans du Skydrol. Le vieillissement a été effectué selon la 
norme ISO 175 : 2010 « Plastiques — Méthodes d'essai pour la détermination des effets de 
l'immersion dans des produits chimiques liquides » qui définit entre autres : 
- la température de vieillissement : 70°C, 
- la quantité de Skydrol par unité de surface des éprouvettes : supérieure à 8mL.cm-2, 
- la fréquence de remplacement du Skydrol : sept jours, 
- la durée totale de vieillissement : 1000h (41 jours). 
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Pour cette campagne de vieillissement des matériaux purs, neuf prélèvements à 
différents temps ont permis de suivre l’évolution des propriétés des matériaux par des essais : 
- de traction sur 5 éprouvettes par prélèvement, 
- de torsion rectangulaire sur une éprouvette par prélèvement. 
 
Les prélèvements et renouvellements des quantités de Skydrol LD-4 se sont organisés 
suivant le planning décrit dans le Tableau 2.9. 
Tableau 2.9 : Planning des tests lors de la première série de vieillissements 
 
A noter que pour le PI, étant donné les variations importantes des propriétés constatées 
lors du vieillissement (résultats présentés ci-après), des éprouvettes supplémentaires ont été 
vieillies lors d’une seconde campagne de tests de manière à obtenir des points de mesures 
supplémentaires en début du vieillissement. 
4.2.1. Essais de traction 
Les résultats sont présentés sur les figures 2.39 à 2.41. Compte tenu des écarts-types 
relevés, on peut considérer qu’il n’y a pas d’évolution notable des propriétés du PEKK C au 
cours des 1000h de vieillissement. Concernant le PI, on remarque dès les premières heures de 
vieillissement une très forte diminution de l’allongement à la rupture ainsi que de la contrainte 
maximale. Comme on pourra le constater sur la photographie présentée figure 2.42, des 
fissurations apparaissent dès les premières heures de vieillissement. 
temps (heures)
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Figure 2.39 : Vieillissement des matériaux purs, évolution du module de Young 
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Figure 2.41 : Vieillissement des matériaux purs, évolution de la contrainte maximale 
 
Figure 2.42 : Fissurations observées sur éprouvettes de PI après 66.5h de vieillissement 
Avec ce critère de stabilité des propriétés mécaniques après exposition à un fluide 
hydraulique aéronautique et bien que son module reste stable, les valeurs d’allongement à la 
rupture et de contrainte maximale montrent que le PI semble être un mauvais candidat. 
Toujours compte tenu des écarts types relevés, on peut considérer que les propriétés du 
PEI restent stables jusqu’à environ 600h de vieillissement. Entre 600 et 800h, on remarque 
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4.2.2. Torsion rectangulaire 
Comme on peut le constater sur les figures 2.43 à 2.45, pour chacun des trois 
matériaux, les mesures sont identiques au cours du vieillissement. On n’observe pas de 
décalage des pics de tan(δ), donc pas de variation des Tα. Les essais en rhéologie ne montrent 
aucun changement au cours du vieillissement alors que les essais de traction montrent de 
grandes évolutions sur les mêmes matériaux. Ces essais en rhéologie, donc les essais aux 
petites déformations, ne sont pas pertinents pour l’observation de l’évolution des propriétés de 
ces matériaux face au vieillissement dans le Skydrol LD-4. 
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Figure 2.44 : Vieillissement du PI, évolution des propriétés rhéologiques à l’état solide 
 
Figure 2.45 : Vieillissement du PEI, évolution des propriétés rhéologiques à l’état solide 
4.2.3. Spectroscopie en Résonance Magnétique Nucléaire 
Etant donné les baisses importantes de propriétés mécaniques mesurées sur les 
éprouvettes de PI et de PEI, des essais en RMN (Résonance Magnétique Nucléaire) ont été 
réalisés pour tenter de comprendre l’action de vieillissement du Skydrol LD-4 sur ces 
polymères. La Figure 2.46 montre les spectres obtenus pour deux échantillons de PI, l’un 
ayant été exposé au Skydrol LD-4 et l’autre non. Les spectres étant identiques, on conclut 
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Figure 2.46 - Spectres RMN 1H des échantillons de PI avant et après vieillissement 
La Figure 2.47 montre les spectres de trois échantillons de Skydrol LD-4 : 
- Skydrol LD-4 neuf 
- Skydrol LD-4 placé 60 heures en étuve 
- Skydrol LD-4 placé 60 heures en étuve en présence de PI 
 
 
Figure 2.47 - Spectres RMN 1H du Skydrol vieilli en présence de PI comparé aux échantillons de Skydrol vieilli 
seul ou non vieilli 
Sur la base de ces résultats, on peut conclure que : 
- la mise en étuve du Skydrol LD-4 n’a aucun effet sur celui-ci, 
- les éprouvettes de PI conservent leur intégrité puisqu’on ne retrouve pas 
de trace de polymère dans le Skydrol. 
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Les mêmes tests de RMN ont également été réalisés avec le PEI vieilli 800h (baisse 
des propriétés mécaniques dès 600h de vieillissement) et les mêmes résultats ont été observés. 
On conclut qu’il n’y a pas non plus de Skydrol LD-4 absorbé dans le PEI ni de PEI dissout 
dans le Skydrol LD-4. 
5. Conclusions 
Dans ce chapitre, nous avons déterminé les paramètres de mise en œuvre qui 
permettent d’extruder le PEKK sans modifier ses propriétés. Ce sont ces paramètres qui 
seront utilisés dans le chapitre suivant. Le taux de cristallinité guidera l’évolution des 
propriétés mécaniques des mélanges.  
Finalement, la caractérisation des matériaux vieillis a montré que ce sont les essais de 
traction qui permettent d’observer des différences entre les différents matériaux. De plus, le PI 
ayant fissuré, les mélanges à base de PI ne feront pas l’objet de vieillissement dans le chapitre 
suivant.  
Enfin, les tableaux 2.10 et 2.11 récapitulent les caractéristiques des différents 
matériaux utilisés dans les mélanges traités dans le chapitre 3. 
Tableau 2.10 - Propriétés mécaniques et thermiques des matériaux purs 
Matériau E (GPa) εR (%) σmax (MPa) wc ( ) Tg (°C) Tf (°C) 
PEKK A 
amorphe 
3,2±0,1 210±10 83±1 0 160±2 - 
PEKK A 
recuit 
3,9±0,1 17±6 100±10 0,35±0,03 160±2 310±3 
PEKK C 
amorphe 
3,1±0,1 48±7 87±5 0 159±2 - 
PEKK C 
recuit 




4,4±0,1 22±3 110±1 0,35±0,03 159±2 360±3 
PEI 3,7±0,1 20±1 108±1 0 220±2 - 
PI 3,0±0,1 26±2 98±1 0 247±2 - 
 
Tableau 2.11 - Paramètres déterminés à partir des analyses thermomécaniques des matériaux purs 









































- 93 - 
 
Références 
[1] R. K. Krishnaswamy and D. S. Kalika, “Glass transition characteristics of poly(aryl ether 
ketone ketone) and its copolymers,” Polymer, vol. 37, no. 10, pp. 1915–1923, mai 1996. 
[2] P. Patel, T. R. Hull, R. W. McCabe, D. Flath, J. Grasmeder, and M. Percy, “Mechanism 
of thermal decomposition of poly(ether ether ketone) (PEEK) from a review of 
decomposition studies,” Polymer Degradation and Stability, vol. 95, no. 5, pp. 709–718, 
mai 2010. 
[3] M. Guehenec, C. Derail, and S. Dagréou, “Etude de nanocomposites réalisés par extrusion 
bi-vis : cas d’un polymère thermostable et d’une charge nanométrique,” Université de Pau 
et des Pays de l’Adour, PAU, 2012. 
[4] B. Vergnes and M. Chapet, “Extrusion - Procédés d’extrusion bivis | Techniques de 
l’Ingénieur.” [Online]. Available: http://www.techniques-ingenieur.fr.rproxy.univ-
pau.fr/base-documentaire/materiaux-th11/plasturgie-procedes-d-extrusion-
42150210/extrusion-am3653/. [Accessed: 23-Sep-2013]. 
[5] K. H. Gardner, B. S. Hsiao, R. R. Matheson, and B. A. Wood, “Structure, crystallization 
and morphology of poly (aryl ether ketone ketone),” Polymer, vol. 33, no. 12, pp. 2483–
2495, 1992. 
[6] E. Bessard, O. De Almeida, and G. Bernhart, “Etude et modélisation de la cinétique de 
cristallisation du PEEK lors de refroidissements isothermes et anisothermes,” in Comptes-
rendus des 17èmes Journées Nationales sur les Composites (JNC17), Poitiers-
Futuroscope, France, 2011, p. 105. 
[7] C. Nicodeau, “Modélisation du soudage en continu de composites à matrice 





























- 97 - 
 
Chapitre 3 – Me langes de polyme res 
 
 
Préambule ........................................................................................................- 98 - 
1. Evolution des températures de transition vitreuse et de relaxation mécanique 
 .................................................................................................................- 99 - 
1.1. Les mélanges PEKK C/PEI ........................................................................... - 100 - 
1.2. Application aux autres mélanges ............................................................... - 111 - 
1.3. Comparaison des mélanges ....................................................................... - 116 - 
2. Essais mécaniques / thermomécaniques .................................................. - 119 - 
2.1. Analyses thermomécaniques ..................................................................... - 119 - 
2.2. Propriétés mécaniques .............................................................................. - 122 - 
3. Vieillissement des mélanges .................................................................... - 129 - 
















- 98 - 
 
Préambule 
Dans le but de remplir un des objectifs inscrits dans le projet COMPTINN, concernant 
l’augmentation de la température de transition vitreuse des polymères thermostables tout en 
n’augmentant pas la température de fusion et en gardant de bonnes propriétés mécaniques, 
nous avons mis en œuvre des mélanges binaires à base de PEKK A ou C et de PEI ou PI, 
polymères amorphes thermostables. L’hypothèse principale est que ces polymères seront 
compatibles par mélange en phase fondue et que les propriétés de cristallinité du PEKK seront 
maintenues. 
Comme il est admis dans la littérature, pour obtenir un mélange optimal entre deux 
polymères, leurs viscosités doivent être du même ordre de grandeur[1]. Des mesures 
rhéologiques à l’état fondu ont été effectuées afin de déterminer ce paramètre clé pour la mise 
en œuvre. La variation du module de la viscosité complexe |  | en fonction de la fréquence de 
sollicitation ω a été déterminée à 380°C pour le PEI et le PI, à l’aide du rhéomètre Anton Paar 
MCR 301 (Annexe C). Celle-ci a également été déterminée dans la gamme 1 à 100 rad.s
-1
 
pour le PEKK C. Les courbes correspondant au PEI et au PI sont obtenues en utilisant 
l’équivalence temps-température.  
Dans le chapitre 2, nous avons montré que le PEKK C à la température de 380°C voit 
ses propriétés à l’état fondu évoluer très rapidement avec le temps, empêchant sa 
caractérisation à l’état fondu à une température inférieure à 380°C. Pour ce polymère, il est 
nécessaire de limiter le temps de manipulation à l’état fondu. Il a alors été caractérisé par une 
analyse en multifréquence, permettant de déterminer le module |  | à plusieurs fréquences, en 
une seule mesure. Le mode d’obtention de ces courbes est décrit en Annexe C. 




 est mesurée à l’aide d’un rhéomètre capillaire. Les corrections de Bagley et 
Rabinovitch sont effectuées sur ces mesures. Celles-ci, ainsi que le principe de la rhéologie 
capillaire, sont décrits en Annexe G. 
La loi de Cox-Merz s’applique aux polymères linéaires non chargés, permettant ainsi 
de rassembler les données de la rhéologie capillaire et celles de la spectroscopie mécanique, 
en considérant que |  |     (
  
  
) , à   
  
  
. Nous avons appliqué cette loi à nos 
matériaux. L’ensemble des résultats est reporté dans la Figure 3.1. On remarque que les 
viscosités à 380°C de tous ces polymères sont très proches. On peut donc considérer pour la 
suite de ce travail que les conditions rhéologiques sont optimales pour la réalisation de 
mélanges. 
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Figure 3.1 – Viscosités / modules de viscosité complexe à 380°C en fonction de la vitesse de cisaillement / 
fréquence de sollicitation des différents polymères utilisés 
Les mélanges étudiés dans ce chapitre ont été réalisés par extrusion bi-vis selon le 
protocole défini dans l’annexe E déjà décrit dans le chapitre précédent. Nous étudierons les 
propriétés thermiques, rhéologiques et mécaniques de ces mélanges ainsi que leurs évolutions 
durant un vieillissement dans un fluide spécifique aux applications aéronautiques. Les 
granulés de mélanges feront l’objet d’une étude par balayage calorimétrique différentiel 
(DSC). Lors de ces analyses, les mélanges cristalliseront lors d’un refroidissement à vitesse 
contrôlée. L’étude des propriétés mécaniques des mélanges sera menée (i) sur des éprouvettes 
amorphes injectées sur moule froid qui permettront d’observer l’effet de la composition sur 
les propriétés, sans influence du taux de cristallinité. (ii) Ces éprouvettes subiront ensuite un 
recuit à 250°C pendant 2h, afin de provoquer la cristallisation. 
Toutes les analyses ayant lieu sur les éprouvettes cristallisées auront été faites sur des 
éprouvettes dont la cristallisation a lieu lors d’un recuit. Seule la partie vieillissement fait 
exception à cette règle, et cela sera précisé à nouveau dans son introduction. 
1. Evolution des températures de transition vitreuse et de relaxation 
mécanique  
Les températures caractéristiques de la transition vitreuse ont été mesurées pour 
différentes compositions. Les résultats obtenus pour les mélanges PEKK C/PEI seront tout 
d’abord présentés. Ceux-ci seront à la base d’un modèle de prédiction de la température de 
transition vitreuse que nous avons bâti à partir d’une réflexion issue de l’analyse des résultats 
obtenus. Par la suite, nous présenterons les résultats obtenus sur d’autres mélanges que nous 



















PEI PI PEKK A PEKK C
  
- 100 - 
 
1.1. Les mélanges PEKK C/PEI 
Les températures de relaxation mécanique (T) des mélanges de PEKK (poly(éther 
cétone cétone) et de PEI (poly(éther imide)), évaluées au cours d’une analyse 
thermomécanique sur des éprouvettes amorphes, suivent une loi de Gordon-Taylor (Équation 
3.1) comme le montre la Figure 3.2. Des essais de DSC ont aussi été réalisés sur des granulés 
issus de l’extrusion pour déterminer leurs températures de transition vitreuse, à l’état amorphe. 
On observe que       dans nos conditions de mesure. 
Équation 3.1 - Loi de Gordon-Taylor 
        
                           
                
                    
avec :    ,        et        les températures de transition vitreuse du mélange, du 
PEKK pur et du PEI pur respectivement,       et      les fractions massiques du PEKK et 
du PEI dans le mélange suivant la relation :             . 
 
Figure 3.2 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) et températures de transition 
vitreuse, Tg (20°C.min
-1) des mélanges PEKK C /PEI à l'état amorphe en fonction de la fraction massique en PEI. Le modèle 
(équation 3.1) est représenté par la ligne continue. 
Dans le cas des mélanges cristallisés, l’équation 3.1 ne s’applique plus, comme le 
montre la Figure 3.3 dans laquelle nous avons reporté la température de transition vitreuse des 



















Tα Tg Gordon Taylor - K=0,73
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Figure 3.3 - Températures de transition vitreuse, Tg et taux de cristallinité des mélanges PEKK C/PEI refroidis à 
20°C.min-1 en fonction de la fraction massique en PEI. Le modèle (équation 3.1) est représenté par la ligne continue. 
Afin de déterminer la    des mélanges semi-cristallins, on fait l’hypothèse évidente 
que, dans les mélanges PEKK/polymère amorphe, seul le PEKK cristallise, créant ainsi une 
phase de PEKK pur cristallin. En conséquence, la phase amorphe restante aura un taux 
massique de PEI supérieur à la fraction massique en PEI du mélange initial. Notre hypothèse 
implique un effet de concentration en PEI de la phase amorphe par la diminution du taux de 
PEKK qui diminue à cause de la cristallisation. Idéalement, il serait utile de pouvoir établir 
une loi tenant compte du taux de cristallinité lié à l’enthalpie de cristallisation des mélanges, 
voire même de calculer un taux de cristallinité à partir des    mesurées déviant de la loi de 
Gordon Taylor. Néanmoins, les incertitudes de mesures sont à prendre en compte dans ces 
calculs. L’incertitude de mesure de la température de transition vitreuse (   ) est estimée à 
2°C. L’équation 3.6 permet de déterminer le taux de cristallinité des mélanges à partir de la 
température de transition vitreuse mesurée. Pour y parvenir, on calcule, à partir des Tg, le taux 
de PEKK dans la phase amorphe contenu dans le mélange (Équation 3.4) à partir de l’égalité 
exprimée par l’Équation 3.2, et de l’expression de Gordon - Taylor rappelée Équation 3.3. 
Équation 3.2 - Egalité pour le calcul de la fraction massique de PEKK amorphe 
  
      
    
avec   
   , la    mesurée à un taux de PEKK global et   
    la    calculée à un taux 
de PEKK dans la phase amorphe, évoluant selon l’Équation 3.3. 
Équation 3.3 - Loi de Gordon - Taylor en fonction du taux de PEKK amorphe 
   
    
                    (              )     































Tg Loi de Gordon-Taylor K=0.73 Taux de cristallinité
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avec              le taux de PEKK dans la phase amorphe calculé à partir de 
l’équation 3. 
On obtient une série d’équations à partir de ces deux équations :  
  
    
                    (              )     
              (              )
 
              (  
          )               (  
         )    (  
         ) 
              (
  
          
 (  
         )
  )     
Équation 3.4 - Calcul du taux de PEKK dans la phase amorphe à partir des mesures expérimentales des Tg des 
mélanges 
               
  (  
         )
(  
          )   (  
         )
 
Il est possible de déterminer l’incertitude sur              grâce à l’Équation 3.5. qui 
ne prend en compte que l’incertitude sur la Tg mesurée,   
   , les autres paramètres 
appartenant à la loi de Gordon-Taylor. 
Équation 3.5 - Calcul de l'incertitude sur le taux de polymère amorphe 
              |
             
   
   |        
                |
  ((  
          )   (  
         ))        (  
         )
((  
          )   (  
         ))
 |        
               |
                    
(  
          )   (  
         )
|        
avec              l’incertitude sur la fraction de PEKK dans la phase amorphe 
calculée selon l’Équation 3.4 et           , l’incertitude sur les    mesurées. 
Le calcul du taux de cristallinité s’effectue par la mise en équation des données 
obtenues :  
             (        )             
avec        le taux de cristallinité (on considère qu’il s’agit d’une phase uniquement 
constituée de PEKK) et le terme « (        )             » le taux de PEKK amorphe 
dans le mélange. 
On obtient alors le taux de cristallinité grâce à l’équation 3.6. 
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Équation 3.6 - Calcul du taux de cristallinité à partir des équations 3.2 à 3.4 
         
                  
              
 
De la même manière que pour             , on peut calculer une incertitude pour 
      , en considérant que seul              existe, et que l’incertitude sur le taux de PEKK 
global       est négligeable. On obtient alors l’Équation 3.7. 
Équation 3.7 - Calcul de l'incertitude sur le taux de cristallinité 
         |
       
             
|              |
 (              )  (                  )
(              )
 |              
A partir des enthalpies de cristallisation, le taux de cristallinité calculé à l’aide de 
l’équation suivante :        
   
   
     où    
        J.g-1 est l’enthalpie de cristallisation 
du PEKK 100% cristallin, et     l’enthalpie de cristallisation calculée à partir de 
l’intégration du pic de cristallisation obtenu en DSC. 
La figure 3.4 montre que les taux de cristallinité calculés par l’équation 3.6 sont 
cohérents par rapport à ceux calculés à partir des enthalpies de cristallisation mesurées, aux 
incertitudes près. Néanmoins, les incertitudes sur le taux de cristallinité sont importantes (on 
peut commettre une erreur de 50% dans certains cas). Ainsi, on ne pourra pas déterminer un 
taux de cristallinité fiable par cette méthode (on peut observer un taux de cristallinité négatif à 
fort taux de PEI, alors que cela est dû à l’erreur commise sur la Tg). Il est préférable de 
calculer la Tg prédite par Gordon - Taylor à partir des mesures de taux de cristallinité.  
 
Figure 3.4 - Evolution du taux de cristallinité des mélanges en fonction du taux de PEI 
Il est possible, en reprenant l’Équation 3.6 et en l’appliquant sur des taux de 
cristallinité obtenus à partir des enthalpies de cristallisation des mélanges, de déterminer, avec 
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Équation 3.8 - Calcul du taux de PEKK dans la phase amorphe à partir des enthalpies de cristallisation 
               
            
        
 
avec              le taux de PEKK dans la phase amorphe calculé à partir des 
enthalpies de cristallisation et        le taux de cristallinité calculé à partir des enthalpies de 
cristallisation. 
Équation 3.9 - Incertitude sur le taux de PEKK dans la phase amorphe calculé à partir de l'équation 3.8 
              |
             
       
|         |
 (        )  (            )
(        )
 |         
avec             , l’incertitude sur le taux de cristallinité calculé à partir des 
enthalpies de cristallisation. 
  
Figure 3.5 - Températures de transition vitreuse des mélanges, Tg en fonction du taux de PEI dans la phase 
amorphe 
La Figure 3.5 montre que le pourcentage de phase amorphe calculé à partir des 
enthalpies de cristallisation permet, aux incertitudes près, de considérer que la Tg de la phase 
amorphe des mélanges PEKK/PEI suit une loi de Gordon - Taylor, malgré la présence des 
zones cristallisées. 
Bien que la    représentée par les points bleus suive parfaitement la loi de Gordon - 
Taylor, c’est l’incertitude sur le taux de PEI dans la phase amorphe que l’on doit retenir. En 
effet, le fait que la    suive cette loi est l’hypothèse de départ. On remarque alors que les 
incertitudes obtenues sont grandes par rapport au pourcentage de PEI dans la phase amorphe 
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calculés à partir de l’équation 3.8 que l’on doit retenir. Il faut tout de même noter qu’en tenant 
compte des incertitudes, les valeurs trouvées par les deux méthodes sont cohérentes. 
En conclusion, les calculs du taux de cristallinité et du taux de PEKK en phase 
amorphe réalisés à partir des    des mélanges sont entachés d’incertitudes importantes. Ainsi, 
une autre façon de remonter au pourcentage en phase amorphe des mélanges doit être 
déterminée. En effet, ces calculs permettent d’estimer les    des différents mélanges, tout en 
tenant compte de la cristallinité, mais nécessitent la connaissance des caractéristiques des 
différents mélanges. 
Un autre type de modèle a alors été défini, se basant sur plusieurs hypothèses : 
- les mélanges cristallisent au maximum de leur capacité, 
- le taux de cristallinité maximal des mélanges est proportionnel au taux de polymère 
amorphe, 
- les mélanges sont miscibles en toutes proportions et leurs Tg suivent une loi de Gordon 
– Taylor, 
- un seul des polymères constitutifs du mélange est semi-cristallin. 
Bien que la première hypothèse soit difficile à vérifier, on est certain que les mélanges 
dont le taux de PEI dépasse les 50% ne vérifient pas celle-ci (Figure 3.6). En effet, leurs 
enthalpies de cristallisation sont faibles, voire nulles, mais un pic de cristallisation froide est 
ensuite observable en DSC, durant la seconde montée en température, après le refroidissement 
à 20°C.min
-1
 pendant lequel est mesurée l’enthalpie de cristallisation. Les mélanges au-dessus 
de 50% en PEI ne suivront donc pas la loi créée à partir de ces hypothèses. Néanmoins, leur 
   doit être comprise entre cette loi et la loi de Gordon - Taylor. 
La seconde hypothèse est vérifiée pour les mélanges dont le taux de PEI ne dépasse 
pas 50%, en se fiant à la Figure 3.6. 
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Il faut alors retenir que ces enthalpies de cristallisation qui dépendent naturellement de 
la vitesse de refroidissement, dépendent aussi de la température à partir de laquelle est réalisé 
le refroidissement. En effet, à 400°C, bien que le PEKK soit fondu, son histoire thermique 
n’est pas complètement effacée, des chaînes encore alignées peuvent accélérer la 
cristallisation lors du refroidissement. Il est aussi possible que les matériaux évoluent à 450°C. 
Les valeurs à retenir ici sont celles obtenues pour un refroidissement à partir de 400°C 
(mêmes conditions de mesures que les figures précédentes). 
La dernière hypothèse est vérifiée pour les mélanges PEKK/PEI, au niveau de la 
caractérisation en DSC. 
Le taux de cristallinité maximal du PEKK pur est estimé à 35%. 
En tenant compte des hypothèses citées précédemment, on estime le taux de 
cristallinité des mélanges par l’équation 3.10.  
Équation 3.10 - Estimation du taux de cristallinité maximal des mélanges 
                  
On peut alors définir une loi, à partir de l’équation 3.3 : 
   
    
                   (             )     
             (             )
 
avec            , le taux de PEKK en phase amorphe déterminé à partir du taux de 
cristallinité théorique suivant la loi :             
           
       
             
     (        )
             
. 
On obtient donc l’équation 3.11. 
Équation 3.11 - Loi de Gordon - Taylor tenant compte du taux de cristallinité estimé 
   
    
 
    
(        )
   
    
      
        (  
 
    
(        )
   
    
      
)     
 
    
(        )
   
    
      
  (  
 
    
(        )
   
    
      
)
 
       étant une constante. 
 
On peut alors tracer    
     ( 
   
) en Figure 3.7. 
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Figure 3.7 - Température de transition vitreuse des mélanges en fonction du taux de PEI 
On peut estimer l’erreur de cette loi sur les valeurs expérimentales jusqu’à 50% en PEI 
à l’aide de l’équation 3.12. 
Équation 3.12 - Estimation de l'erreur d'un modèle 
  √
∑((        )
 
)
∑(     )
 
avec  , l’ erreur,      la valeur expérimentale et     la valeur prise par le modèle. 
Appliqué à l’équation 3.11, le modèle commet une erreur de 0.5%, pour les mélanges 
n’ayant pas un taux de PEI supérieur à 50% en masse dans ce cas. 
On peut aussi réaliser la même démonstration en calculant la    théorique à partir des 
valeurs de cristallinité des mélanges, à partir de l’équation 3.13 et tracé dans la figure 3.7. 
Équation 3.13 - Température de transition vitreuse calculée à partir du taux de cristallinité mesuré par DSC 
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Figure 3.8 - Températures de transition vitreuse, Tg et enthalpies de cristallisation des mélanges en fonction du 
taux de PEI 
L’erreur commise par ce modèle est alors de 1.3%. Ce modèle donne des valeurs 
cohérentes, et permet effectivement, si l’on a les valeurs des taux de cristallinité pour chaque 
mélange, de prévoir la    du mélange. 
Pourtant, étant donné que l’on veut optimiser la    des mélanges, ainsi que le taux de 
cristallinité, le premier modèle défini par l’équation 3.11 permet de prévoir la    maximale 
pouvant être atteinte à un taux massique de PEI donné, si on arrive à le faire cristalliser au 
mieux. De plus, ce modèle n’a besoin que des paramètres inhérents aux matériaux purs, ce qui 
diminue le nombre d’essais à réaliser pour l’appliquer. Seule l’hypothèse concernant la 
miscibilité des mélanges peut rendre le modèle inapplicable. 
Ce modèle a également été appliqué aux températures de relaxation mécanique α (Tα) 
déterminées en rhéologie (au maximum du pic de tan(δ)). Celui-ci a dû néanmoins subir une 
modification, car un taux de cristallinité de 35% augmente la Tα du PEKK C de 17°C (par 
rapport au PEKK C amorphe). Cette même augmentation se répercute ensuite sur tous les 
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Figure 3.9 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) des mélanges en fonction du taux de 
PEI - comparaison entre l'état amorphe et l’état semi-cristallin obtenu par recuit. 
La modification proposée s’appuie sur une hypothèse forte : 
- l’augmentation de la Tα (  ) est due uniquement au taux de cristallinité et elle varie 
linéairement en fonction de ce taux de cristallinité : 
                    
      
avec       
      l’augmentation de la Tα du PEKK 100% cristallin,        
l’augmentation de la Tα du PEKK pur semi-cristallin avec un taux de cristallinité       . 
On peut alors écrire l’équation 3.14, étant donné que le pourcentage maximal de 
cristallinité est proportionnel au taux de PEKK (hypothèse de départ), et que l’on considère 
que les mélanges atteignent ce taux pour pouvoir suivre le modèle. 
Équation 3.14 - Augmentation de la Tα du mélange en fonction du taux de PEKK 
                 
avec :     l’augmentation de la Tα du mélange. 
L’équation finale permettant de calculer Tα en fonction du taux de PEKK est donnée 
par l’équation 3.15. 
Équation 3.15 – Loi de Gordon Taylor modifiée 
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Figure 3.10 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) des mélanges en fonction du taux 
de PEI. 
On peut remarquer une démixtion apparaissant pour les mélanges à 50 et 60% en PEI. 
Ces mélanges-là ne permettant pas de respecter l’hypothèse de départ impliquant que les 
mélanges soient miscibles, ils ne suivent donc pas la loi de l’équation 3.15. 
L’avantage du mélange PEKK C/PEI est non seulement qu’il présente un domaine 
important de miscibilité avec le PEI, mais aussi que, le PEKK C cristallisant rapidement, le 
taux de cristallinité mesuré expérimentalement correspond au taux de cristallinité maximal 
utilisé pour l’application de l’équation 3.15 (voir Figure 3.11). Par conséquent, on peut 
directement confronter les résultats expérimentaux avec le modèle établi. 
 
Figure 3.11 - Taux de cristallinité en fonction du taux de PEI, confrontation entre hypothèse (modèle linéaire) et 
expérience (PEKKC PEI) 
L’erreur commise par le modèle a été calculée à l’aide de l’Équation 3.12. Ici, seuls les 
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seront pas pris en compte dans le calcul de l’erreur. Sans prendre en compte ces points, le 
modèle décrit à 99.2% les résultats expérimentaux. 
En conclusion, après les corrections apportées sur la loi de Gordon - Taylor, on peut 
considérer que, sauf pour les mélanges cristallisés à 50 et 60% en PEI, les mélanges 
PEKK/PEI suivent une loi de Gordon – Taylor. Il est ainsi possible de prédire avec une bonne 
approximation la Tg et la Tα de ces mélanges. 
1.2. Application aux autres mélanges 
Ces lois s’appliquent aussi sur les mélanges à base de PEKK A et les mélanges PEKK 
C/PI. Différents exemples sont présentés sur les figures 3.12, et 3.14 à 3.20. 
En ce qui concerne le PEKK A, on peut constater dans un premier temps que 
l’augmentation de sa Tα, due à la cristallinité obtenue par recuit (+5°C), est plus faible que 
celle du PEKK C (+17°C). Ceci est cohérent avec les données issues de la littérature, 
montrant que cette augmentation est plus faible lorsque le taux de groupements cétones 
orientées en méta augmente dans la chaîne polymère. L’équation est appliquée à ce matériau, 
et on peut observer sur la figure 3.11 que le modèle ne s’applique plus à partir d’un certain 
taux de PEI. Ceci est dû au fait que les mélanges n’ont pas cristallisé complètement car le 
PEKK A cristallise très lentement, même après un recuit de 2h à 250°C. Les taux de 
cristallinité maximaux et les taux de cristallinité réels en fonction de la composition sont 
reportés Figure 3.13. Pour pouvoir cristalliser tous les mélanges de PEKK A avec le PEI, il 
faudrait réaliser des recuits à des temps beaucoup plus longs, et aussi adapter la température 
de recuit pour optimiser ces temps en fonction de la composition. 
 
Figure 3.12 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1)  en fonction du taux de PEI des 
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Figure 3.13 - Taux de cristallinité des mélanges PEKK A/PEI en fonction du taux de PEI 
Pour vérifier si la loi de Gordon Taylor modifiée (Équation 3.11) peut s’appliquer aux 
points expérimentaux, on ne considère plus que le taux de cristallinité maximal. On se sert 
alors de l’Équation 3.16, qui prend en compte les taux de cristallinité de chaque mélange. Ces 
taux doivent être déterminés par l’expérience. 
Équation 3.16 - Loi de Gordon Taylor prenant en compte les taux de cristallinité réels des mélanges 
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Les valeurs des Tα des mélanges PEKK A/PEI sont reportées Figure 3.14, superposées 
aux valeurs prédites par l’Équation 3.16. L’erreur commise avec ce modèle, calculée avec 
l’Équation 3.12, est de 1,2%. On remarque alors une bonne corrélation entre le modèle et les 
résultats expérimentaux. On peut alors confirmer l’application de cette loi pour prédire les Tα 
des mélanges PEKK A et C/PEI. La Tα maximale atteignable pour ces mélanges est alors celle 
représentée par la loi de Gordon Taylor modifiée/corrigée représentée en figure 3.11 pour le 
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Figure 3.14 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) en fonction du taux de PEI des 
mélanges PEKK A/PEI - comparaison recuits/amorphes – Application de la loi de Gordon Taylor modifiée tenant compte du 
taux de cristallinité réel des échantillons 
La Tg et la Tα des mélanges PEKK/PI suivent aussi une loi de Gordon-Taylor à l’état 
amorphe, mais avec un coefficient K différent. Ainsi, toutes les équations établies pour les 
mélanges PEKK/PEI peuvent être utilisées pour les mélanges PEKK/PI, en modifiant la 
valeur de K. Le Tableau 3.2 présente les valeurs de K pour chaque mélange et on constate 
qu’elles sont similaires pour un polymère amorphe donné. 
Tableau 3.1 - Paramètres de Gordon-Taylor (K) en fonction du type de mélange 
Mélange PEKK C/PEI PEKK A/PEI PEKK C/PI PEKK A/PI 
K 0.73 0.73 0.5 0.47 
La figure 3.14 présente les températures de transition vitreuse des mélanges PEKK 
C/PI à l’état amorphe et après un refroidissement à 20°C.min-1 à partir de 450°C. La loi de 
Gordon Taylor modélise la Tg à l’état amorphe, et les Tg des polymères semi-cristallins sont 
prédites à l’aide de l’Équation 3.13. Comme attendu, cette équation permet de prédire la Tg 
des mélanges semi-cristallins à partir de leur taux de cristallinité. 
La Figure 3.16 présente le même graphique auquel est ajoutée la courbe de l’équation 
3.11 permettant de connaître la Tg maximale atteignable pour ces mélanges. La Tg et la Tα des 
mélanges PEKK C/PI évoluent plus lentement que celles des mélanges PEKK C/PEI à faibles 
taux de PI ou PEI.  
La Tα et la Tg des mélanges amorphes sont identiques, comme pour les mélanges 
PEKK/PEI, et comme on le constatera aussi sur les mélanges PEKK A/PI. La Tα suit alors la 
loi de Gordon-Taylor. A l’état semi-cristallin, après un recuit de 2h à 250°C, les mélanges ont 
cristallisé complètement. On remarque alors la présence de 2 Tα pour les mélanges cristallisés 
dont la composition varie entre 30 et 70% en PEKK. Ceci est dû à une démixtion laissant 
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atteignable pour ces mélanges, mais ne peut s’appliquer qu’à 20% de PI, les mélanges semi-
cristallins n’étant plus miscibles à des compositions plus élevées. 
 
Figure 3.15 - Températures de transition vitreuse et enthalpies de cristallisation en fonction du taux de poly(imide) 
des mélanges PEKK C/PI – Application de la loi de Gordon Taylor modifiée tenant compte du taux de cristallinité réel des 
échantillons pour la Tg 
 
 
Figure 3.16 - Températures de transition vitreuse et enthalpies de cristallisation en fonction du taux de poly(imide) 
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Figure 3.17 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1)  en fonction du taux de PI des 
mélanges PEKK C/PI - comparaison recuits/amorphes – application du modèle 
Ce phénomène de démixtion n’apparaît pas pour les mélanges PEKK A/PI, mais 
comme pour les mélanges PEKK A/PEI, ils ne cristallisent pas complètement. 
 
Figure 3.18 - Taux de cristallinité du PEKK A en fonction de la composition des mélanges PEKK A/PI 
On peut alors prédire la Tα maximale que l’on peut obtenir grâce à l’Équation 3.15 et 
représentée dans la Figure 3.19. Connaissant les taux de cristallinité réels de nos mélanges, on 
peut aussi vérifier l’application de l’équation, dont les Tα calculées sont représentées en Figure 
3.20. L’erreur effectuée avec ce modèle est de 1,2%. Ceci montre une bonne correspondance 
entre le modèle et l’expérience (l’erreur est de 1% pour l’application de Gordon Taylor aux 
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Figure 3.19 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1)  en fonction du taux de PI des 
mélanges PEKK A/PI - comparaison recuits/amorphes – application du modèle 
 
Figure 3.20 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) en fonction du taux de PEI des 
mélanges PEKK A/PEI - comparaison recuits/amorphes – Application de la loi de Gordon Taylor modifiée tenant compte du 
taux de cristallinité réel des échantillons 
1.3. Comparaison des mélanges 
Les différents mélanges réalisés conduisent à des évolutions très différentes de la 
température de transition vitreuse ou de la température de relaxation  en fonction de la 
composition, bien qu’elles suivent le modèle de Gordon-Taylor. 
De plus, la cristallinité joue un rôle essentiel dans l’évolution de ces températures. 
Pour pouvoir déterminer quels mélanges auraient intérêt à être utilisés, il faut considérer à la 
fois cette augmentation de la Tg ou Tα, tout en ayant bien conscience que par la méthode de 
mélange, le taux de cristallinité devient moins important lorsque l’on ajoute un polymère 
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propriétés mécaniques des différents mélanges (comme on le verra par la suite) et 
l’augmentation de la Tg qui permet d’avoir des propriétés stables sur un plus grand domaine 
de températures. Les mélanges les plus intéressants pour notre application seront les mélanges 
à taux de cristallinité les plus élevés, et donc à taux de polymère amorphe relativement faibles. 
La Figure 3.21 compare les Tα maximales que peuvent atteindre les mélanges à base 
de PEKK C complètement cristallisés, grâce au modèle établi par l’Équation 3.15. On 
remarque que jusqu’à 20% en PEI ou PI, l’évolution de la Tα est pratiquement identique pour 
ces deux types de mélanges de polymères. Un écart commence à se creuser à partir de ce 
pourcentage, et c’est à partir de 40% que l’on commence à avoir un écart de 4°C entre les Tα 
des mélanges. Néanmoins, il ne faut pas oublier que dès 30% en PI, les mélanges PEKKC/PI 
ne sont plus que partiellement miscibles. Ainsi, à 30% en PI, on observe 2 Tα, dont l’une ne 
dépasse pas celle du mélange à 30% de PEI (Figure 3.22). 
 
Figure 3.21 - Températures de relaxation mécanique α maximales, T (2°C.min-1, 1rad.s-1) des mélanges à base 
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Figure 3.22 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) des mélanges recuits de           
PEKK C/PEI et PEKK C PI 
Les mélanges PEKK C/PEI sont par conséquent plus favorables pour une utilisation 
ultérieure, de par leur meilleure compatibilité et leurs Tα suffisamment élevées à faibles taux 
de polymère amorphe.  
La Figure 3.23 compare les évolutions des Tα prédites par l’équation des mélanges 
PEKK A/PEI complètement cristallisés avec celles des mélanges PEKKA/PI. On remarque 
que jusqu’à 40% en masse de polymère amorphe, les Tα des mélanges PEKKA/PI et 
PEKKA/PEI sont similaires. Dans ce cas-ci, aucun type de démixtion n’a été observé durant 
la cristallisation des mélanges. Les mélanges PEKK A/PEI sont légèrement favorables pour 
une utilisation ultérieure, car la Tα maximale prédite à faibles taux de PEI est légèrement 
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Figure 3.23 - Températures de relaxation mécanique α maximales, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) des mélanges à base de 
PEKK A - comparaison entre le PEI et le PI 
On peut alors comparer les mélanges PEKKC/PEI et PEKKA/PEI. Dans le premier 
cas, il s’agit de mélanges qui cristallisent vite et dont l’augmentation de la Tα est grandement 
augmentée durant le recuit à 250°C. Dans le cas des mélanges PEKKA/PEI, il s’agit de 
mélanges dont l’augmentation de la Tα est principalement pilotée par le changement de la 
composition de la phase amorphe dans le mélange lors de la cristallisation. Ces Tα sont 
inférieures à celles du PEKK C dans ces conditions (recuit à 250°C). De ce point de vue, 
l’utilisation de mélanges PEKKC/PEI est plus favorable. Néanmoins, dans des conditions de 
mise en œuvre permettant un refroidissement très lent ou un recuit, les mélanges à base de 
PEKK A pourront être mis en œuvre à plus basse température (~350°C). Il faut alors pouvoir 
concéder 5 à 6°C sur la Tα pour les mélanges à partir de 20% en PEI. 
 
Figure 3.24 - Températures de relaxation mécanique α, T (2°C.min
-1, 1rad.s-1) des mélanges PEKK C/PEI et 
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2. Essais mécaniques / thermomécaniques 
2.1. Analyses thermomécaniques 
Pour comparer les modules des mélanges après la Tα, il faut pouvoir s’affranchir de 
l’effet de celle-ci qui augmente avec le taux de cristallinité et le taux de polymère amorphe 
dans les mélanges. Nous avons alors choisi de relever la valeur du module G’ au minimum de 
tan(δ) que l’on appellera par commodité « module de plateau caoutchoutique ». En effet, le 
véritable module de plateau caoutchoutique se relève lors d’une analyse spectromécanique. 
Le module du plateau caoutchoutique a été relevé dans les analyses thermomécaniques 
effectuées. Ces modules n’évoluent pas avec le taux de polymère amorphe présent dans le 
mélange, comme montré en Figure 3.25.  
 
Figure 3.25 - Evolution des modules du plateau caoutchoutique des mélanges amorphes en fonction du taux d e 
PEI 
Par contre, après cristallisation des mélanges, il subit une grande augmentation. On 
négligera alors tout effet de la composition sur ce module, et on considère qu’il ne dépend que 
du taux de cristallinité. Un modèle proposé par Van Krevelen [1] permet de modéliser cette 
évolution (Equation 3.17).  
Équation 3.17 -  Expression du module de plateau caoutchoutique selon Van Krevelen 
  
             
 (                    ) 
Le modèle superposé aux mesures sont reportés dans la Figure 3.26. 
1.E+06
1.E+07
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Figure 3.26 - Evolution des modules de plateau caoutchoutique en fonction du taux de cristallinité des mélanges 
PEKKC/PEI – Comparaison avec la loi de charge de Van Krevelen. 
Ces modules évoluent de la même façon quel que soit le mélange, montrant que celui-
ci dépend, dans notre cas, uniquement du taux de cristallinité présent dans le mélange, comme 
supposé pour l’application du modèle. 
Cela montre que si l’on veut conserver un module élevé après la Tα, l’ajout de PEI ou 
de PI dans le mélange doit être limité. Si une limite de module est imposée après la Tg, on 
peut utiliser le modèle de Van Krevelen pour estimer la limite en terme de taux de cristallinité, 
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Figure 3.27 - Modules de plateau caoutchoutique en fonction du taux de cristallinité des mélanges recuits 
 
2.2. Propriétés mécaniques 
Les propriétés mécaniques des mélanges ont été mesurées à l’aide des essais de 
traction sur les éprouvettes injectées. Tout d’abord, les essais réalisés sur les éprouvettes 
amorphes seront abordés, ce qui permettra de mettre en évidence l’effet de la composition sur 
leurs propriétés. Les essais effectués sur les éprouvettes recuites permettront ensuite de 
montrer l’effet de la cristallinité. La valeur des modules de Young des mélanges (Figure 3.28) 
se situent entre celui du PEKK (A ou C) et du polyimide (PEI ou PI) avec lequel il est 
mélangé. Leurs modules étant très proches (ils se situent entre 3050 et 3300 MPa), on 
n’observe pas d’effet de la composition sur ces mélanges. L’allongement à la rupture des 
mélanges (Figure 3.29) varie entre 20 et 30%, sauf dans le cas du mélange PEKK A/PI à 20% 
de PI, qui se déforme jusqu’à 120% (environ la moitié du PEKK A pur). Par conséquent, c’est 
le PI ou le PEI qui vont principalement influencer la valeur de la déformation à la rupture, 
même à fort taux de PEKK. 
La contrainte maximale, présentée en Figure 3.30, augmente linéairement avec le taux 
de PEI ou PI. Ce comportement se retrouve sur chacun des mélanges à l’état amorphe. 
A l’état semi-cristallin, on observe une augmentation générale des modules par rapport 
aux modules des mélanges amorphes, sauf à fort taux de PI ou de PEI, comme présenté en 
Figure 3.31. La Figure 3.32 présente ces mêmes modules en fonction du taux de cristallinité. 
On peut remarquer que c’est à partir d’un taux de cristallinité de 10% que les modules sont 
supérieurs à ceux des matériaux amorphes. Les mélanges à base de PEKK A cristallisés ont 













PEKKA/PI PEKK C/ PI
PEKK A PEI PEKK C PEI
Loi de charge
  
- 123 - 
 
 
Figure 3.28 - Modules de Young des mélanges amorphes en fonction du taux de PEI ou de PI, la partie encadrée 




Figure 3.29 - Déformations à la rupture des mélanges amorphes en fonction du taux de PEI ou PI, la partie 
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Figure 3.30 – Contraintes maximales des mélanges amorphes en fonction du taux de PEI ou PI 
 
 
Figure 3.31 - Modules d'Young des mélanges recuits en fonction du taux de PEI ou de PI, la partie encadrée 
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Figure 3.32 - Modules d'Young des mélanges recuits en fonction du taux de cristallinité, la partie encadrée 
présente le domaine dans lequel se situent les valeurs des modules des mélanges amorphes 
Les déformations à la rupture des mélanges recuits (Figure 3.33) sont toujours 
inférieures à celles des mélanges amorphes. Ce comportement était attendu, vu que 
l’augmentation de la cristallinité rigidifie les matériaux. 
 
Figure 3.33 – Déformations à la rupture des mélanges recuits en fonction du taux de PEI ou de PI, la partie 
encadrée présente le domaine dans lequel se situent les valeurs des déformations à la rupture des mélanges amorphes 
Les contraintes maximales des mélanges sont représentées Figure 3.34. On peut 
remarquer que leurs incertitudes sont élevées. Ceci est dû au fait que le mode de rupture des 
éprouvettes change lorsqu’on les fait cristalliser. En effet, à l’état amorphe, on constate 
l’apparition d’une striction qui se développe au cours de l’essai avant que l’échantillon ne 
rompe. Par contre, les mélanges cristallisés ne forment pas de striction lors de l’essai de 
traction, et le matériau rompt brutalement. Ceci implique que la contrainte maximale pour ces 
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liée à la déformation à la rupture. L’erreur que l’on peut observer sur la déformation à la 
rupture se répercute alors sur la mesure de la contrainte à la rupture. Au vu des incertitudes 
élevées sur la contrainte maximale, on ne peut pas les interpréter. Elles sont parfois plus 
élevées ou plus faibles que celles des matériaux amorphes. A 20% de PEI ou PI, ces 
contraintes maximales sont néanmoins toujours supérieures à celles mesurées pour les 
matériaux amorphes.  
 
Figure 3.34 – Contraintes maximales des mélanges recuits en fonction du taux de PEI ou de PI 
La Figure 3.35 montre, à partir des données brutes issues des essais de traction, le 
comportement d’un échantillon qui va développer une striction, et d’un échantillon sans 
striction. Lors de l’apparition d’une striction, la contrainte diminue jusqu’à une certaine 
valeur. Lors de son développement, la contrainte reste constante selon la déformation jusqu’à 
rupture de l’échantillon. 
Au vu de la bonne miscibilité du PEKK C avec le PEI, ainsi que de sa vitesse de 
cristallisation élevée, nous avons réalisé une série d’éprouvettes des mélanges PEKK C/PEI 
injectées en moule chaud, au CERDATO, ARKEMA. Nous avons alors comparé les résultats 
obtenus en traction sur ces éprouvettes à celles injectées en moule froid. Dans le cas des 
éprouvettes injectées en moule chaud, aucun recuit n’a ensuite été effectué. Les éprouvettes 
ont été caractérisées telles qu’obtenues en sortie d’injection. Le Tableau 3.2 récapitule les 
taux de cristallinité des matériaux injectés de cette façon. 
Tableau 3.2 - Taux de cristallinité des éprouvettes injectées en moule chaud 
 PEKK C 
PEKK C PEI 
(80 20) 
PEKK C PEI 
(50 50) 
PEKK C PEI 
(20 80) 
PEI 
wc 0.35 0.28 0 0 0 
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Figure 3.35 - Mélange PEKK C/PEI 80/20, courbes de la contrainte en fonction de la déformation d'une éprouvette 
caractéristique avant et après recuit 
Ainsi, les propriétés mécaniques du PEKK C pur et du mélange à 20% de PEI seront 
comparées à celles obtenues sur les éprouvettes recuites, alors qu’à partir de 50% en PEI, les 
propriétés seront comparées aux mélanges amorphes. Les graphiques comparent leurs 
modules, contrainte maximale, et déformation à la rupture.  
On remarque sur la Figure 3.36 que les modules des éprouvettes injectées en moule 
chaud sont tous plus élevés que ceux des éprouvettes injectées en moule froid. Les mélanges à 
50 et 80% en PEI ont un module plus faible que celui du PEI pur, ce qui correspond aux 
résultats obtenus sur les éprouvettes injectées en moule froid. Les matériaux cristallisés en 
moule chaud, de la même façon ceux cristallisés par recuit, ont un module supérieur au PEI. 
Ceci montre l’influence de la mise en œuvre sur les propriétés mécaniques des échantillons. 
 
Figure 3.36 - Modules de Young des mélanges PEKKC/PEI en fonction de la composition - comparaison entre 
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Les résultats de la Figure 3.37 montrent qu’il n’y a pas de différences observées, 
compte tenu des incertitudes, sur l’allongement à la rupture des éprouvettes qu’elles soient 
injectées en moule froid ou en moule chaud. 
 
Figure 3.37 – Déformations à la rupture des mélanges PEKKC/PEI en fonction de la composition - comparaison 
entre l'injection en moule froid et en moule chaud 
La Figure 3.38 montre que la contrainte maximale n’est pas affectée par le type 
d’injection pour les mélanges semi-cristallins. Par contre, les mélanges amorphes ont une 
contrainte maximale plus élevée lorsqu’ils sont injectés en moule chaud. 
 
Figure 3.38 – Contraintes maximales des mélanges PEKKC/PEI en fonction de la composition - comparaison entre 
l'injection en moule froid et en moule chaud 
En conclusion, le procédé d’injection en moule chaud permet de faire cristalliser le 
mélange PEKK C/PEI à 20% de PEKK, mais les mélanges contenant plus de 50% en PEI 
n’ont pas le temps de cristalliser par ce procédé. Par contre, les polymères injectés en moule 
chaud ont un module plus élevé que ceux injectés en moule froid. Le procédé d’injection en 
moule froid nécessitant un recuit des éprouvettes pour les faire cristalliser, c’est le procédé 
d’injection en moule chaud qui est intéressant industriellement. Pour obtenir des éprouvettes 
des mélanges PEKK C/PEI semi-cristallines avec ce procédé, il faudra un taux de PEI faible, 
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3. Vieillissement des mélanges 
Les éprouvettes qui ont été vieillies sont issues du procédé d’injection en moule chaud. 
Les mélanges sélectionnés sont les mélanges à base de PEKK C et de PEI. En effet, il s’agit 
des mélanges ayant un bon domaine de miscibilité en fonction de la composition et de la 
cristallinité, ainsi que ceux qui peuvent cristalliser dans un temps raisonnable avec ce procédé, 
au moins à certaines compositions. De plus, comme nous l’avons vu au chapitre 2.4. le PI 
ayant une mauvaise tenue au Skydrol, et que la Tg des mélanges PEKK/PEI et PEKK/PI sont 
similaires à faibles taux de polymère amorphe font que les mélanges à base de PI ne 
constituent pas de bons candidats pour une utilisation en aéronautique, par rapport aux 
mélanges à base de PEI. 
Lors des essais de vieillissements présentés dans le chapitre 2, les effets du 
vieillissement sur les propriétés des polymères ne sont apparus que lors des résultats des 
essais de traction. Les autres mesures effectuées (relevés de masse, analyse infrarouge, RMN, 
analyses thermomécaniques) n’ont pas pu montrer d’effets significatifs du vieillissement sur 
la structure ou les propriétés des polymères. Nous avons alors choisi de caractériser les 
mélanges uniquement à l’aide des essais de traction. 
La Figure 3.39 montre l’évolution des modules de Young des mélanges PEKK C/PEI 
en fonction du temps de vieillissement. On constate une diminution du module des mélanges 
contenant 80% de PEI au bout de 380h de vieillissement. Cette diminution est aussi observée 
sur le PEI pur, au bout de 750h de vieillissement. Par contre, le PEKK C, et les mélanges à 
base de PEKK C jusqu’à 50% en PEI, qu’ils soient amorphes ou semi-cristallins, ont des 
propriétés qui ne varient pas au cours du temps. Ce résultat montre un effet protecteur du 
PEKK sur le comportement en vieillissement des mélanges, même à l’état amorphe. 
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Les figures 3.40 et 3.41 montrent, en tenant compte des incertitudes, qu’il n’y a pas 
d’évolution de la déformation à la rupture ou de la contrainte maximale des mélanges en 
fonction du temps de vieillissement. 
 
Figure 3.40 - Evolution des déformations à la rupture des mélanges PEKKC/PEI en fonction du temps de 
vieillissement 
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Conclusions 
Ce chapitre a permis de montrer l’évolution des propriétés de mélanges de polymères 
semi-cristallins et amorphes. Les évolutions de la Tg et de la T en fonction de la composition 
des mélanges ont été modélisées, en tenant compte du taux de cristallinité des mélanges. Les 
mélanges à base de PEKK C montrent une cristallisation plus rapide que ceux à base du 
PEKK A, qui cristallisent très lentement. Ceci est dû aux vitesses de cristallisation très 
différentes du PEKK C et du PEKK A. Aussi, il a été constaté que bien que le PI ait une Tg 
plus élevée que celle du PEI, la Tg des mélanges PEKK/PI n’est pas plus élevée que celle des 
mélanges PEKK/PEI pour des compositions supérieures à 50% en PEKK. De plus, le PEI a un 
plus grand domaine de miscibilité avec le PEKK C que le PI. Les propriétés mécaniques de 
ces mélanges sont essentiellement guidées par le taux de cristallinité. Par conséquent, les 
mélanges à base de PI n’ont pas un intérêt plus grand que les mélanges à base de PEI. De plus, 
le PI n’est pas résistant au Skydrol, diminuant d’autant plus l’intérêt de mélanges PEKK/PI 
pour une application aéronautique. 
Concernant les mélanges PEKK/PEI, il a été observé que l’ajout de PEI permet 
d’augmenter la Tg ou la T du PEKK. Néanmoins, le taux de cristallinité du mélange se 
retrouve diminué par l’ajout de PEI. Ceci affecte les propriétés mécaniques, et en particulier 
les propriétés au-delà de la T (module de plateau caoutchoutique). Il faut alors faire un 
compromis entre l’augmentation de la Tg du PEKK et la conservation de bonnes propriétés 
mécaniques au-delà de Tg. 
Deux procédés d’injection différents ont permis de mettre en évidence le fait que 
l’injection en moule chaud permet d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques que 
l’injection en moule froid. Par contre, il n’est pas possible de faire cristalliser tous les 
mélanges par ce procédé. En effet, seul le mélange à 80% en PEKK cristallise avec ce 
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Conclusions et perspectives 
Les polymères thermoplastiques thermostables étudiés dans ce document représentent 
des candidats sérieux pour différentes applications industrielles, en particulier dans le 
domaine de l’aéronautique, malgré leur « fragilité » connue aux hautes températures, 
nécessaires à leur mise en œuvre. Les valeurs élevées de leur température de transition 
vitreuse (Tg) et leur caractère semi-cristallin sont, entre autres, des propriétés qui en font des 
candidats sérieux. Ainsi, la connaissance précise des relations entre leur structure et les 
propriétés résultantes est importante dans le but de savoir prédire leur comportement au cours 
de la mise en œuvre et durant l’utilisation finale. Notre travail s’est focalisé sur cette partie. 
Nous avons ainsi cherché à mieux connaître 2 grades de Poly(ethercétonecétone) fournis par 
ARKEMA au départ de ce travail. Au-delà de la caractérisation fine des polymères purs, nous 
avons exploré les possibilités d’augmenter la Tg de ces PEKK, sans augmenter la température 
de fusion (Tf) par la voie de mélange à l’état fondu avec des polymères thermoplastiques 
thermostables de Tg plus élevées mais amorphes. Comme le rappelle la figure 4.1, les PEEK 
et PEKKs sont des polymères semi-cristallins qui conservent un module élevé après le 
passage de la transition vitreuse, les PEKK ayant une Tg supérieure au PEEK. 
 






Les PEKK utilisés dans le cadre de cette thèse sont des polymères dont les propriétés 
évoluent lorsqu’ils sont soumis à des températures élevées, c’est-à-dire à l’état fondu, au-delà 
de leurs températures de fusion. Cela signifie que leur mise en œuvre s’avèrera difficile, dans 
le sens où il faudra éviter un séjour trop long à hautes températures. En effet, un temps trop 
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vitesse de cristallisation de ce polymère. Cela aura une influence non négligeable sur ses 
propriétés mécaniques finales, et pourra par exemple abaisser les modules.  
Dans le cadre de cette thèse, deux grades de PEKK qui présentent des différences 
importantes ont été étudiés : le PEKK A et le PEKK C. Le PEKK C est un matériau qui 
cristallise vite permettant l’obtention de pièces injectées à l’état semi-cristallin avec un temps 
de cycle raisonnable, lorsque l’on utilise un moule « chaud ». De même, les mélanges réalisés 
à base de PEKK C, si l’on ne rajoute pas trop de PEI (20%), cristallisent complètement avec 
un cycle d’injection raisonnable. Néanmoins, sa température de fusion élevée (360°C) 
implique de le mettre en œuvre vers 380°C, de préférence sous azote, mais cela dépend du 
temps de séjour à hautes températures, et de la présence ou non d’une atmosphère oxydante.  
Le PEKK A a un point de fusion plus bas (310°C), et a donc pu être mis en œuvre à 
plus basse températures (350°C). A cette température, même sous air, les propriétés de ce 
PEKK évoluent bien plus lentement qu’à 380°C. Des temps de séjour plus longs à hautes 
températures sont alors possibles avec ce grade. Néanmoins, il présente une vitesse de 
cristallisation très lente. En isotherme à 250°C, il lui faut plus de 20min pour cristalliser 
complètement par recuit. En anisotherme, des vitesses de refroidissement aux alentours de 
0.75°C.min
-1
 permettent sa cristallisation. Il faut alors, pour réaliser une pièce cristallisée, 
prévoir un recuit, ou utiliser une technique de mise en œuvre acceptant des vitesses de 
refroidissement très lentes. 
Concernant les mélanges réalisés, et comme on s’y attendait, on remarque que l’ajout 
de polymères amorphes dans le PEKK baisse le taux de cristallinité global du mélange. Pour 
garder de bonnes propriétés mécaniques, seuls les mélanges à faibles taux de polymères 
amorphes (<40%) sont à comparer. Ces mélanges, qu’ils soient constitués de PEI ou de PI, 
ont des propriétés mécaniques et thermiques équivalentes. Il est tout de même important de 
noter que la miscibilité du PI avec le PEKK C n’est que partielle à l’état semi-cristallin. Les 
mélanges à base de PEI s’avèrent plus intéressants, du fait de leur meilleure miscibilité avec 
le PEKK C. L’augmentation des Tg et Tα par mélange avec le PEI (à faibles taux de PEI) est 
de l’ordre d’une dizaine à quinzaine de degrés par rapport à celles du PEKK. On obtient alors 
des Tg entre 170 et 180°C pour les mélanges à 20 et 30% en PEI, et des Tα entre 180 et 190°C 
si on réalise une cristallisation par recuit à 250°C. La figure 4.2 montre les analyses 
thermomécaniques des mélanges cristallisés à base de PEKK C et de PEI, on peut y observer 
un module de plateau caoutchoutique élevé supérieur à 10
7Pa, jusqu’à 300°C, même pour une 
composition de 40% en PEI. On peut aussi rappeler que les mélanges de PEI avec le PEEK 
abordés dans le chapitre 1 perdent leur miscibilité lorsque le mélange cristallise. Le PEKK a 
l’avantage d’une bonne miscibilité avec ce polymère, lui permettant d’augmenter sa Tg, 
même à l’état semi-cristallin. De ce point de vue, le PEKK semble être un polymère plus 
adaptable aux polyimides que le PEEK. Toutefois, dans le milieu aéronautique, la température 
caractéristique qui définit le domaine d’utilisation d’un matériau est la température de 
fléchissement sous charge (HDT). Celle-ci est située entre la Tg et la Tf. Or, nos matériaux 
subissent une augmentation de la Tg avec une diminution peu importante de la Tf. On peut 
alors supposer que cette HDT augmente avec le taux de polymère amorphe dans le mélange, 
tant que le taux de cristallinité, contrôlant le module après la Tg, est suffisant. 
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Les variations des Tg et Tα de nos mélanges ont été modélisées en modifiant la loi de 
Gordon-Taylor, pour prendre en compte à la fois la dépendance de ces températures avec la 
composition et le taux de cristallinité, qui affecte à la fois la composition de la phase 
amorphe, et la valeur de la Tα. Cette modélisation pourrait être appliquée à d’autres 
polymères, pour à la fois vérifier son application sur des mélanges autres que les PEKKs avec 
les polyimides, ainsi que prévoir si l’utilisation d’autres mélanges permet une augmentation 
suffisante de ces températures. 
Le vieillissement à court terme effectué dans ces travaux a montré une mauvaise tenue 
au Skydrol du PI qui fissure très rapidement en présence de ce fluide. Ceci limite l’intérêt de 
mélanges à base de PI. Le vieillissement des mélanges à base de PEKK a montré un effet 
protecteur du PEKK sur le PEI, pour une composition de 50% en PEKK, même à l’état 
amorphe. On peut alors se poser la question d’une application du PEKK en tant qu’additif au 
PEI, pour améliorer sa résistance à ce type de fluide de commande. Un vieillissement à long 
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Les travaux futurs pourraient porter sur l’étude de l’évolution du PEKK à hautes 
températures, et trouver des solutions qui s’avéreraient nécessaire pour l’utilisation ultérieure 
de ces grades. 
La cristallisation de ces polymères pourrait aussi être optimisée par exemple en ajoutant des 
agents nucléants. La réalisation de composites à base de PEKKs permettrait aussi de mettre en 
évidence les effets de l’ajout de fibres, qui pourra augmenter considérablement ses propriétés 
mécanique, mais pourrait aussi augmenter la vitesse de cristallisation (présence 
d’hétérogénéités, affinité fibre/matrice). 
La microscopie optique en polariseur/analyseur croisés a été utilisée dans le cadre de cette 
thèse. Il serait intéressant de poursuivre l’étude de la cristallisation des mélanges à l’aide de 
cette technique, à différentes vitesses de refroidissement et différentes températures de recuit 
(apparition des deux formes de cristaux de PEKKs, cinétiques de cristallisation). Cette étude 
pourrait être complétée par des essais de diffraction des rayons X. 
Enfin, on ne peut s’empêcher de penser qu’une étude poussée des relations structure-
propriétés, basée sur une analyse approfondie de série homologue de ce type de polymère, en 
confrontant la dynamique des chaînes aux modèles existant, représenterait une étude 
fondamentale tout à fait pertinente dans le but de connaître parfaitement ces polymères et 
surtout offrir des outils de prédictions toujours intéressant pour des réflexions très amont. 
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Annexe A - Balayage Calorime trique 
Diffe rentiel (DSC) 
L’analyse par balayage calorimétrique différentiel permet de déterminer les transitions de phases 
d’un matériau. On peut mesurer à l’aide de cette technique les énergies dégagées ou absorbées par 
les phénomènes exothermiques ou endothermiques qui ont lieu aux changements de phase d’un 
matériau. Pour les polymères thermoplastiques, la DSC permet principalement de mesurer leurs 
transitions thermodynamiques (transition vitreuse, fusion et cristallisation). Le flux de chaleur est 
alors mesuré en fonction de la température et du temps. 
Le principe de la mesure (Figure A1) repose sur la différence des échanges de chaleurs d’un 
échantillon à analyser placé dans les mêmes conditions qu’une référence sans échantillon. Au niveau 
de la pratique, la référence utilisée est généralement inerte sur la gamme de température étudiée, il 
s’agit dans la majorité des cas d’une capsule vide, identique à celle dans laquelle est placé 
l’échantillon. L’appareil calcule alors les flux de chaleur entre l’échantillon et le four, ainsi qu’entre la 
référence et le four, à partir de la mesure des températures du four, de l’échantillon et de la 
référence. La différence entre ces deux flux de chaleur est alors calculée. Les différentes calibrations 
de l’appareil permettent d’annuler les effets liés à la géométrie de l’appareil et aux facteurs 
environnementaux, tels que le flux d’azote (gaz inerte) dans le four, permettant d’y homogénéiser la 
température. 
Dans ce travail, l’appareil utilisé est une DSC Q100 de TA Instruments. Il permet de réguler une 
rampe en température comprise entre 0,1°C.min-1 et 100°C.min-1 sur un domaine de température 
compris entre -90°C et 550°C. 
 
 
Figure A1 - - Schéma balayage calorimétrique différentiel 
La fusion et la cristallisation sont caractérisées par la présence d’un pic du flux de chaleur sur le 
thermogramme. La fusion est endothermique, alors que la cristallisation est exothermique. La Figure 
A2 présente une courbe modèle d’un polymère semi-cristallin, avec les principales transitions 
observables. Les températures de fusion et de cristallisation sont relevées au maximum du pic 









Figure A2 - Courbe modèle d'un polymère semi-cristallin en DSC 
Les essais sont généralement effectués à une rampe de température constante. Cette rampe de 
température a une grande influence sur les températures caractéristiques du polymère (sauf en ce 
qui concerne la fusion, qui est peu affectée). Les valeurs de ces températures doivent alors être 
comparées à vitesse de chauffe ou de refroidissement identique. La masse de l’échantillon influence 
aussi ces valeurs, nos essais ont alors été effectués autour d’une valeur moyenne de 6mg, avec au 
maximum une déviation de 1mg. La référence utilisée est une cellule vide. 
Le taux de cristallinité fait aussi partie des paramètres que l’on peut relever à partir de ces mesures. 
Il est alors nécessaire de connaître l’enthalpie de fusion (ou de cristallisation) du polymère 100% 
cristallin. Le rapport entre l’aire du pic de fusion mesuré et cette valeur d’enthalpie de fusion permet 
de remonter au taux de cristallinité du polymère. Ce taux de cristallinité dépend de l’histoire 
thermique du matériau, mais sa mesure n’est pas affectée par la masse ou la vitesse de chauffage ou 
de refroidissement. 
Des exemples de courbes obtenues en DSC sur les mélanges sont disponibles à partir de la Figure A3 
jusqu’à la Figure A9. 
 
Figure A3 - Données brutes obtenues en DSC - Mélanges PEKK C/PEI - refroidissement à 20°C.min
-1
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Figure A5 - Données brutes obtenues en DSC - Mélanges PEKK C/PEI - chauffe à 20°C.min
-1 
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Figure A7 - Données brutes obtenues en DSC - Mélanges PEKK C/PI - chauffe à 20°C.min
-1 
après refroidissement à 20°C.min
-1 
 
Figure A8 - Données brutes obtenues en DSC - Mélanges PEKK A/PI - chauffe à 20°C.min
-1 
après refroidissement à 20°C.min
-1 
 
Figure A9- Données brutes obtenues en DSC - Mélanges PEKK A/PEI - chauffe à 20°C.min
-1 






















Annexe B  - RMN – Re sonance 
Magne tique Nucle aire 
La résonance magnétique nucléaire est une technique d’analyse physico-chimique qui permet de 
remonter à la structure chimique d’une molécule et à la composition d’un mélange. Elle se base sur 
la réaction d’un noyau de nombre de spin égal à un demi-entier à un champ magnétique. Plusieurs 
types de noyaux d’atomes peuvent être analysés en RMN. Ici, la RMN de l’hydrogène    (RMN du 
proton) et du carbone     des PEKKs sera abordée. 
L’analyse RMN liquide nécessite de mettre en solution nos produits. Les PEKKs sont solubles dans 
peu de solvants. Selon l’étude réalisée par Zolotukhin et al.[1], il est possible de solubiliser le PEKK 
dans un mélange constitué à 50% (volumique) d’acide trifluoroacétique et 50% de chloroforme 
(CDCl3). Pour la solution, un granulé de PEKK a été solubilisé dans 2mL de ce mélange. 
On obtient alors les spectres présentés dans les figures A9 et A10 pour la RMN    et dans les figures 
A12 et A13 pour la RMN    . Ces spectres ont été réalisés à température ambiante. L’appareil utilisé 
est un spectromètre Bruker Avance 400MHz, opérant à 400,13MHz pour le proton et à 100,6MHz 
pour le carbone. La référence du déplacement chimique a été prise sur le pic du CHCl3 résiduel 
(7,2ppm pour la RMN    et 77ppm pour le    ). 
L’analyse du spectre RMN     montre l’existence de deux types de carbonyles correspondant aux 
fonctions cétones liées aux cycles aromatiques. Sur la figure A11 on calcule un taux de 20% de 
groupements cétones orientées en méta du cycle benzénique pour le PEKK C. Sur la figure 12, on 
constate que le PEKK A en contient 40%. Il n’y a pas d’autre carbone qui apparaît pour le PEKK A ou le 
PEKK C, les deux polymères étant constitués par les mêmes unités monomères. Par contre l’aire des 
pics est modifiée, vu que la quantité des deux unités monomères diffère selon le PEKK. 






Figure A10 - RMN  




Figure A11 - RMN  







Figure A12 - RMN  
   du PEKK A 
 



































































































































































































































































































































Annexe C - Rhe ologie – Rhe ome tres 
rotatifs 
La rhéologie est l’étude de la déformation et de l’écoulement d’un matériau soumis à une contrainte 
mécanique. Elle est utilisée pour caractériser le caractère viscoélastique des polymères suivant 
différentes modes de sollicitation.  
Lors de la caractérisation rhéologique des matériaux, on peut choisir de contrôler la contrainte (σ), la 
déformation ( ) ou la vitesse de déformation ( ̇) que l’on veut imposer au matériau. On obtient alors 
une loi de comportement de type           ̇  . 
Dans le cas de nos travaux, on n’abordera que le comportement viscoélastique linéaire des 
matériaux, c’est-à-dire le comportement des matériaux aux petites déformations que l’on peut 
définir sous la forme :     ,   étant une variable indépendante de la déformation. 
L’appareil permettant de réaliser ces mesures est un rhéomètre. On peut distinguer deux principaux 
régimes d’utilisation : 
- le régime transitoire, les lois de comportements sont alors de type             où 
           ,    et    étant respectivement des contraintes et déformations constantes, G 
est le module de cisaillement et J la complaisance du matériau, 
- le régime dynamique, où le matériau est sollicité par une contrainte ou une déformation 
sinusoïdale : 
         
    et          
      
   et    sont respectivement la déformation et la contrainte complexe,  la pulsation et   le 
déphasage entre le signal de la contrainte et celui de la déformation. 
 
On s’intéressera ici uniquement au régime dynamique. Etant dans le domaine de comportement 
linéaire du matériau, on peut écrire : 
              
   est le module de cisaillement complexe du matériau. Il peut s’écrire : 
   
  
  
            
G’ est le module de conservation du matériau, il correspond à sa réponse élastique, en phase avec la 
sollicitation. G’’ est le module de perte du matériau, il correspond à sa réponse visqueuse qui est en 
quadrature de phase avec la sollicitation. La tangente du déphasage peut être définie à partir de ces 
deux modules :  
       
   
  
 
En régime dynamique, plusieurs types d’essais sont réalisables. Le premier à effectuer avant tout 
autre expérience est le balayage en contrainte ou en déformation. On récupère alors l’évolution du 
module complexe en fonction de la déformation. Cet essai permet de déterminer la zone de 
comportement linéaire du matériau, où le module ne dépend pas de la déformation. La déformation 
X 
 
ou la contrainte imposée aux essais suivants devront faire partie de cette zone de comportement 
linéaire. 
Les analyses thermomécaniques permettent de définir le comportement viscoélastique du matériau 
en fonction de la température, à une fréquence de sollicitation et déformation ou contrainte fixes.  
Les analyses spectromécaniques permettent de définir ce comportement viscoélastique en fonction 
de la fréquence de sollicitation, à température et déformation ou contrainte fixes. 
Comme le montre la Figure A14, ces analyses permettent de distinguer 4 zones de comportements 
différents du matériau en fonction de la fréquence de sollicitation. On peut aussi les retrouver en 
fonction de la température. 
 
Figure A14- Analyse spectromécanique d'un polymère amorphe 
La zone d’écoulement se situe à basses fréquences ou à hautes températures, avec G’’>G’. Le 
polymère est sous la forme d’un liquide visqueux ou viscoélastique. Le plateau caoutchoutique 
correspond au comportement d’un solide viscoélastique observé sur les polymères suite à la 
transition vitreuse (température plus élevée ou fréquence plus basse). Lors d’une analyse 
spectromécanique, on peut constater que le tan(δ) possède un minimum dans cette zone. Le module 
du plateau caoutchoutique est alors mesuré en relevant la valeur du G’ au minimum de tan(δ). La 
zone de transition vitreuse correspond à la zone où le module du plateau vitreux chute pour 
finalement atteindre le module du plateau caoutchoutique. Lors d’une analyse thermomécanique, 
cette zone de transition est caractérisée par la température de relaxation mécanique alpha (Tα). Elle 
est mesurée au maximum du pic du tan(δ). La zone du plateau vitreux se situe à hautes fréquences, 
ou à basses températures. Le matériau est dans un état solide, le module G’ varie peu avec la 
fréquence de sollicitation ou la température, et sa valeur est de l’ordre de 109Pa pour un matériau 
amorphe. 
Le comportement viscoélastique du matériau en fonction de la fréquence de sollicitation peut être 
relié à son comportement en température par la notion d’équivalence temps–température. Seuls des 
effets tels qu’une évolution structurale, la cristallisation ou la fusion d’un matériau « perturbant » les 
mesures spectromécaniques, ne permettent pas l’application de cette équivalence. Celle-ci se traduit 
par l’équation : 
XI 
 
                  (
 
  
   ) 
   étant un paramètre reliant la pulsation d’un essai réalisé à une température T par rapport à une 
température de référence   . 
Les rhéomètres peuvent imposer des pulsations généralement comprises entre 10-4ou5 et 102 rad.s-1. 
Pour élargir la gamme de fréquence à une température donnée (et en particulier sur les hautes 
fréquences), il est alors possible de réalisant des analyses spectromécaniques à plusieurs 
températures pour créer une courbe maîtresse, qui à une température de référence choisie, 
rassemble les données de toutes ces analyses en une seule analyse spectromécanique. 
La figure A14 montre aussi 2 types de géométries différentes qui permettent l’obtention de ces 
résultats. La géométrie plan-plan ou cône-plan est classiquement utilisée pour caractériser le 
matériau à l’état de liquide viscoélastique, ou solide viscoélastique « mou ». Pour caractériser la zone 
de transition vitreuse et le plateau vitreux d’un matériau, on utilisera plutôt la géométrie de torsion 
rectangulaire, plus adaptée.  
Les suivis cinétiques permettent de connaître l’évolution temporelle du comportement 
viscoélastique d’un matériau soumis à une sollicitation à fréquence et température constantes. Ces 
suivis peuvent mettre en évidence l’évolution structurale du matériau (ex : augmentation de la 
masse molaire d’un polymère) dans des conditions données. 
Le dernier type d’essai abordé ici est l’analyse multifréquence. Contrairement à l’analyse 
spectromécanique, qui déforme l’échantillon en passant d’une fréquence de sollicitation à une autre, 
l’analyse multifréquence sollicite l’échantillon à une fréquence fondamentale accompagnée 
d’harmoniques. Les harmoniques sont des fréquences multiples de la fréquence fondamentale. On 
mesure alors en une seule fois le comportement viscoélastique d’un échantillon à certaines 
fréquences. Cela diminue le temps de la mesure, mais déforme fortement l’échantillon, vu que les 
déformations propres à chaque fréquence s’additionnent et risquent, sans contrôle, de sortir de la 
zone de linéarité. L’analyse multifréquence peut être combinée aux analyses définies précédemment.  
Nos mesures ont été effectuées à l’aide de rhéomètres Anton Paar MCR 301 et MCR 302. Les 
analyses thermomécaniques ont été effectuées en torsion rectangulaire à 1rad.s-1 avec une rampe en 
température de 2°C.min-1. Les analyses spectromécaniques ont été effectuées sur le PEI et le PI pour 
déterminer leur comportement viscoélastique à 380°C, température de fabrication des mélanges. 
L’analyse multifréquentielle a permis de connaître de comportement viscoélastique du PEKK C entre 
1 rad.s-1 et 100rad.s-1, à 380°C, correspondant à la température de mise en œuvre. 
Des exemples d’analyses thermomécaniques réalisées sur nos mélanges sont représentés de la 



































G' PEKK C PEI 80 20
G'' PEKK C PEI 80 20
G' PEKK C PEI 70 30
G'' PEKK C PEI 70 30
G' PEKK C PEI 60 40
G'' PEKK C PEI 60 40
G' PEKK C PEI 50 50
G'' PEKK C PEI 50 50
G' PEKK C PEI 40 60
G'' PEKK C PEI 40 60
G' PEKK C PEI 30 70
G'' PEKK C PEI 30 70
G' PEKK C PEI 20 80


















G' PEKK A PEI 80 20
G'' PEKK A PEI 80 20
G' PEKK A PEI 70 30
G'' PEKK A PEI 70 30
G' PEKK A PEI 60 40
G'' PEKK A PEI 60 40
G' PEKK A PEI 50 50
G'' PEKK A PEI 50 50
G' PEKK A PEI 40 60
G'' PEKK A PEI 40 60
G' PEKK A PEI 30 70
G'' PEKK A PEI 30 70
G' PEKK A PEI 20 80



































G' PEKK C PEI 80 20
G'' PEKK C PEI 80 20
G' PEKK C PEI 70 30
G'' PEKK C PEI 70 30
G' PEKK C PEI 60 40
G'' PEKK C PEI 60 40
G' PEKK C PEI 50 50
G'' PEKK C PEI 50 50
G' PEKK C PEI 40 60
G'' PEKK C PEI 40 60
G' PEKK C PEI 30 70
G'' PEKK C PEI 30 70
G' PEKK C PEI 20 80














PEKK C PEKK C PEI 80 20 PEKK C PEI 70 30 PEKK C PEI 60 40 PEKK C PEI 50 50












Figure A20 - Analyses thermomécaniques tan(δ) en fonction de la température - Mélanges PEKK C/PI recuits - 1rad.s
-1







































PEKK C PEKK C PI 80 20 PEKK C PI 70 30 PEKK C PI 60 40 PEKK C PI 50 50











































PEKK A PEKK A PEI 80 20 PEKK A PEI 70 30 PEKK A PEI 60 40 PEKK A PEI 50 50
































Annexe D - Analyse 
thermogravime trique (TGA) 
La TGA est une technique qui consiste à mesurer la variation de masse d’un échantillon en fonction 
de la température et du temps. L’atmosphère dans le four est contrôlée, les analyses peuvent 
s’effectuer sous atmosphère inerte ou oxydante (Figure A23). La TGA est généralement utilisée pour 
mesurer la température de dégradation thermique d’un échantillon, sa cinétique de dégradation, ou 
sa composition en matières organique et inorganiques. 
L’échantillon est placé sur une microbalance qui vient se placer dans un four régulé en température. 
Si l’échantillon se dégrade ou perd des composés volatils au cours de l’essai, cela induira une 
variation de masse qui sera mesurée. 
Dans notre travail, l’appareil utilisé est une TGA 2950 de TA Instruments qui permet des rampes de 
températures comprises entre 0,1°C.min-1 et 200°C.min-1 de la température ambiante jusqu’à 1000°C, 
sous atmosphère d’air ou d’azote. 
 
Figure A23 - Schéma analyse thermogravimétrique 
Parmi les différents paramètres que l’on peut relever sur ce type de courbe, on a la température de 
dégradation, relevée au croisement des deux tangentes lorsqu’une perte de masse apparaît, comme 
montré sur la Figure A24. Il est aussi possible de tracer la dérivée du signal de perte de masse, 
permettant de différentier les phénomènes entrainant la perte de masse, chacun d’entre eux 
correspondant à un pic sur la dérivée. La perte de masse au cours du temps et de la température 

































Annexe E - Fabrication des me langes – 
Extrusion bi-vis 
L’extrusion bi-vis est un procédé de mise en œuvre permettant de mettre en forme les matières 
plastiques polymères. Elle est le plus souvent en amont d’une mise en forme particulière comme le 
soufflage, le calandrage…. Les extrudeuses bi-vis contrarotatives permettent la mise en forme du PVC 
pour les profilés par exemple quant aux extrudeuses bi-vis corotatives, elles permettent, grâce à leur 
très bonne capacité de dispersion, de réaliser des mélanges homogènes (charges, additifs, ou un 
autre polymère comme dans notre étude). 
L’extrudeuse bi-vis est constituée de deux vis parallèles placées dans un fourreau chauffant. Elle est 
principalement caractérisée par le diamètre de son fourreau (D) et la longueur de ses vis (L). A ce 
titre, pour décrire l’extrudeuse, on parle souvent de son rapport L/D. Ces vis sont principalement 
constituées de deux types d’éléments : (i) les éléments cisaillant, qui permettent de malaxer un 
mélange et obtenir une bonne dispersion des éléments mélangés, et (ii) les éléments de convoyage 
qui conduisent la matière de la trémie vers la filière, où la matière est mise sous pression. La 
composition de la vis au niveau de ses éléments s’appelle le « profil de vis ». 
Pour les mélanges réalisés dans ce travail, une extrudeuse de la marque Labtech Engineering a été 
utilisée. Il s’agit d’une extrudeuse bi-vis co-rotative, représentée en Figure A25, de rapport L/D égal à 
40. Son fourreau se divise en dix zones que l’on peut réguler en température. Ses caractéristiques 
sont présentées en Figure A26. 
 
Figure A25 - Photo de l'extrudeuse bi-vis co-rotative Labtech Engineering 
Le principe est le suivant : les matériaux à mélanger sont introduits à l’état solide dans la trémie de 
l’extrudeuse à partir d’un doseur volumétrique, le mélange est alors convoyé puis fondu dans le 






Figure A26 - Caractéristiques de l'extrudeuse Labtech Engineering 
Les profils de vis et de températures utilisés pour l’extrusion des mélanges sont présentés en Figure 
A27. Le débit a été fixé à 2.5kg.h-1 et la vitesse de rotation des vis à 300 tours.min-1. 
 
Zone (n°) 10 9 8 7 6 5 4 3 2 1 
T (°C) 
(mélanges 
de PEKK C) 
360 380 390 390 380 380 380 370 360 340 
T (°C) 
(mélanges 
de PEKK A) 
350 350 350 350 340 340 330 320 310 305 
Figure A27 - Profils de vis et de températures utilisés 
Le profil de température  est dit parabolique car il redescend en fin d’extrudeuse (zone 9 et 10), cela 
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      
10 discs 
1 x 0 
5 x 60 
4 x 90 
8 discs 
1 x 0 
7 x 60 
5 discs 
1 x 0 
4 x 60 
13 discs 
1 x 0 
12 x 30 




Annexe F - Mise en œuvre - Injection 
L’injection est une technique de mise en œuvre des polymères thermoplastiques qui consiste à 
injecter le polymère à l’état fondu dans un moule où il va refroidir et durcir avant d’éjecter l’objet 
ainsi formé. L’avantage de cette technique est qu’elle permet la fabrication d’objets à formes plus ou 
moins complexes de façon reproductible, mais devient plus difficiles pour les objets à fortes 
épaisseurs (> 4 ou 5 mm). 
L’injection des pièces est un procédé cyclique présenté en Figure A28. Il comporte 7 étapes : (1) la 
fermeture du moule, (2) l’injection de la matière fondue dans l’empreinte du moule, (3) le maintien 
sous pression de la matière dans le moule, (4) le refroidissement de la pièce au même moment que 
(5) le dosage de la prochaine matière à injecter dans le fourreau de la machine, suivie de (6) 
l’ouverture du moule et de (7) l’éjection de la pièce. 
 
Figure A28 - Cycle d'injection 
Chacune de ces étapes est liée à au moins un paramètre lors de l’injection. La fermeture du moule 
est contrôlée par la vitesse de fermeture et la pression de fermeture du moule, l’injection est 
contrôlée par la vitesse d’avancée de la vis qui détermine la vitesse et la pression d’injection (le 
remplissage complet ou partiel de l’empreinte peut aussi être lié à cette étape), l’étape de maintien 
est caractérisée par sa pression et son temps de maintien, le refroidissement est caractérisé par son 
temps . Le dosage de la matière est contrôlé par le volume de matière à doser qui détermine le 
remplissage de l’empreinte, l’ouverture du moule est contrôlée par la vitesse d’ouverture du moule 
et enfin le démoulage par la vitesse et la pression des éjecteurs. Enfin, la température du moule et la 
température du fourreau ont aussi une grande influence sur l’objet final. 
Notre étude a fait l’objet de deux procédés d’injection différents, l’un appelé « injection en moule 
froid » et l’autre « injection en moule chaud » Les paramètres d’injection des matériaux sont 
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présentés dans le Tableau A1 pour l’injection en moule froid et dans le Tableau A2 pour l’injection en 
moule chaud. 
La Figure A29 montre les dimensions des éprouvettes injectées par les deux techniques. Les 
éprouvettes injectées en moule froid ont les dimensions de 2/3 des éprouvettes standard 1A de la 
norme ISO 527-2. Celles injectées en moule chaud ont les dimensions de l’éprouvette standard  type 
ISO 527 1BA (photos en Figure A30).  

































1000 5 7 90 250 26 
 
moule froid Chaud 
l3 (mm) 100 75 
L0 (mm) 77 25 
b1 (mm) 7 5 




Figure A30 - Photos d'éprouvettes injectées - en bas : norme ISO527-2, au milieu : 2/3 de la norme ISO527-2, en haut norme 
ISO527-1BA 
Figure A29 - Dimensions des éprouvettes injectées 
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Tableau A2 - Paramètre d'injection des éprouvettes injectées en moule chaud (dosage : 25cm3, vitesse rotation vis : 
70tours.min-1, débit d’injection : 30cm3.s-1) 
Matériau 
T (entrée  
sortie) 
(°C) 








































































Annexe G - Rhe ologie – Rhe ome tre 
capillaire 
 
Figure A31 - Photo du rhéomètre capillaire Thermo Haake modèle Rhéofixer 
Pour obtenir les courbes d’écoulement à hautes vitesses de cisaillement des PEKKs, des essais en 
rhéologie capillaire ont été effectués. Le rhéomètre capillaire utilisé est un Thermo Haake modèle 
Rhéoflixer (Figure A31).  
Comme montré dans la Figure A32, les granulés sont introduits dans un cylindre thermorégulé dans 
lequel ils vont fondre. Le piston va ensuite pousser la matière fondue à vitesse constantedans le 
capillaire (filière) situé au fond du cylindre. La pression est mesurée juste avant l’entrée du capillaire 




Figure A32 – Schéma d’un rhéomètre capillaire 
On peut alors remonter à la vitesse de cisaillement du polymère dans le capillaire grâce à l’équation 
suivante, qui fait l’hypothèse d’un comportement newtonien du polymère, la loi de Poiseuille conduit 
à : 
 ̇  
   
     
  
         
 
    
  
Avec       et      respectivement la vitesse et le rayon du piston et      le rayon du capillaire 
(filière), et   le débit volumique. 










On obtient les courbes d’écoulement pour une filière donnée en mesurant la pression à différentes 
vitesses de piston. Néanmoins, le calcul de la vitesse de cisaillement ne prend pas en compte le 
caractère rhéofluidifiant du polymère. La correction de Rabinovitch permet de corriger les valeurs de 
 ̇, prenant en compte le comportement rhéofluidifiant. 
La correction de Bagley doit aussi être effectuée sur nos mesures, celle-ci  prend en compte les effets 
d’entrée dans la filière sur la pression mesurée. On corrige alors les valeurs de   en effectuant des 
mesures sur plusieurs types de filières de différentes longueurs mais de même diamètre. 
 
